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As ligas de cobre são utilizadas na indústria aeronáutica em aplicações não críticas, em resultado 
da sua elevada condutividade térmica e elétrica. A busca pelo desenvolvimento de aeronaves mais leves, 
com maior rapidez, eficiência e resistência vem impulsionando o desenvolvimento de novas ligas e 
compósitos de cobre que apresentem características melhoradas no que diz respeito a dureza, resistência 
mecânica, durabilidade e fiabilidade, permitindo a sua utilização sob condições extremas. 
Nesse sentido, neste trabalho desenvolveram-se compósitos de matriz de cobre reforçada com 
alótropos de carbono - grafite, nanotubos de carbono e grafeno, processados por moagem mecânica, 
objetivando, deste modo, proporcionar aumento na resistência mecânica da matriz cobre através do 
refinamento microestrutural à nanoescala, sendo as propriedades funcionais desenvolvidas através da 
presença de dispersões de alótropo de carbono. 
Estudou-se uma composição fixa, com 2 % em peso de carbono. A moagem das misturas teve 
lugar em moinho planetário, utilizando uma velocidade de moagem de 400 rpm, durante os seguintes 
tempos de moagem: 1, 2, 4, 8 e 16 horas. Utilizou-se uma proporção esferas-pó de 20:1, cuba de alumina 
e esferas de cobre. Foram efetuadas experiências por via seca e com adição de álcool isopropílico. Os 
pós produzidos foram caracterizados pelas técnicas de microsocopia eletrónica de varrimento, 
espectroscopia Raman, difração laser, difração de raios-X e microdureza.   
Os resultados obtidos mostram que a moagem mecânica dos sistemas estudados produziu pós 
nanoestruturados, com refinamento dos grãos de cobre e partículas de segunda fase distribuídos 
principalmente nos limites de grão. Os valores de diâmetro mediano de partículas mostram uma 
diminuição de tamanho de partícula relativamente ao cobre de partida de aproximadamente 47, 27 e 
83 % para os sistemas Cu-G-PCA, Cu-CNT-PCA e Cu-Gra-PCA, respetivamente. Para a microdureza, 
observou-se que a adição dos alótropos do carbono promoveram aumento em todos os sistemas 
estudados: 358,8 HV para Cu-G-seco, 380 HV para Cu-CNT-seco e 425 HV para Cu-Gra-PCA. 
Com os resultados obtidos, é de se esperar que os compósitos estudados funcionem como uma 
alternativa eficaz na produção de componentes de aeronaves, visto que o refinamento microestrutural 
observado agrega maior resistência mecânica à matriz de cobre. 
 





















Copper alloys are used in the aeronautical industry in non-critical applications, as a result of their high 
thermal and electrical conductivity. The search for the development of lighter aircraft, with greater 
speed, efficiency and resistance has been driving the development of new copper alloys and composites, 
with improved performance regarding their hardness, mechanical resistance, precision and reliability, 
under extreme conditions. 
In this sense, this work aims to develop composites of copper matrix reinforced with carbon allotropes 
- graphite, carbon nanotubes and graphene, processed by mechanics milling. The main goal to achieve 
is to increase the mechanical resistance of the copper matrix through microstructural refinement to the. 
nanoscale, while functional properties are created through the presence of fine dispersions of a carbon 
allotrope. 
A fixed composition, with 2 % by weight of carbon, was studied. Mechanical milling of the copper-
carbon mixtures took place in a planetary mill, using a grinding speed of 400 rpm, during 1, 2, 4, 8 and 
16 hours. A ball-to-powder ratio of 1:20 was used, with alumina jar and copper spheres. Experiments 
were carried out dry and with the addition of isopropyl alcohol. The produced powders were 
characterized by scanning electron microscopy, Raman spectroscopy, Laser diffraction, X-ray 
diffraction and microhardness. 
The results obtained show that the mechanical milling of the studied systems produced nanostructured 
powders, with refinement of the copper grains and second phase particles distributed mainly in the grain 
boundaries. The measured d50 values show a decrease in particle size for the Cu-G-PCA, Cu-CNT-PCA 
and Cu-Gra-PCA systems of 47, 27 and 83 %, respectively, when compared to as-supplied copper. The 
addition of carbon allotropes promoted microhardness increase in all studied systems: 358.8 HV for Cu-
G-dry, 380 HV for Cu-CNT-dry and 425 for Cu-Gra-PCA. 
Considering the results obtained, it is expected that the studied composites function as an effective 
alternative in the production of aircraft components, since the observed microstructural refinement and 
carbon dispersion adds mechanical resistance to the copper matrix. 
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As ligas de cobre desempenham um papel importante na indústria da aeronáutica, resultante das 
suas características de condutividade térmica e elétrica, ductilidade, resistência à fadiga e à corrosão [1]. 
Embora as principais aplicações de ligas de cobre em aeronaves sejam fios, cabos, ligações e terminais 
para o sistema elétrico, são também usadas em componentes e conjuntos críticos, cuja operação fiável a 
longo prazo é uma consideração primordial para o funcionamento da aeronave. Estas aplicações incluem 
diafragmas, rolamentos e buchas de precisão, componentes de porta e escotilha, componentes do sistema 
de travagem, grelhas de proteção contra descargas atmosféricas, pistões deslizantes em bombas de 
combustível, interruptores e conversores do sistema de eletrónica de potência e atuadores dos flaps das 
asas [1-5]. Muitos desses componentes operam sob condições extremas, sendo submetidos a repetidos 
contatos deslizantes superfície-superfície, transporte termoelétrico, e a elevadas forças de compressão e 
de desgaste, bem como a uma gama alargada de temperaturas e atmosferas [6,7]. As características e 
versatilidade das ligas de cobre têm permitido superar os desafios das aplicações descritas.  No entanto, 
a complexidade e exigência crescentes da engenharia aeronáutica exigem o desenvolvimento de novas 
ligas e compósitos de cobre com resistência e dureza aumentadas, maior tempo de vida útil, fiabilidade 
e adequação à utilização em condições extremas de pressão e temperatura [6]. Alguns estudos têm vindo 
a ser desenvolvidos no sentido de melhorar o desempenho de ligas e compósitos de cobre relativamente 
às suas propriedades mecânicas e funcionais, sem decréscimo de propriedades elétricas e térmicas 
[8,20]. 
No contexto descrito, vários compósitos de matriz de cobre reforçada com grafite (na forma de 
nanopartículas, partículas ou fibras) são já comercialmente utilizados em aplicações como contatos 
deslizantes, rolamentos industriais e escovas elétricas de motor e gerador [21-24]. Adicionalmente, as 
propriedades únicas de outros alótropos de carbono incluindo nanotubos de carbono (CNT) e grafeno, 
sugerem a possibilidade de uma melhoria notável das propriedades alcançáveis nestes compósitos 
[8,25,26]. Justifica-se assim a investigação de compósitos de matriz de cobre reforçada com alótropos 
de carbono, perspetivando-se que combinem elevada rigidez, resistência e dureza, com baixa densidade, 
e propriedades funcionais superiores. Compósitos com este conjunto de características têm potencial de 
utilização em aplicações estruturais, incluindo na indústria da aeronáutica. 
 
1.2. Objetivos e organização do estudo  
O objetivo geral do presente trabalho é o processamento e caracterização de compósitos de matriz 
de cobre reforçada com alótropos de carbono (grafite, nanotubos de carbono e grafeno). Para o 
processamento dos compósitos utiliza-se um processo metalúrgico de mistura de pós por moagem   
mecânica (MM) de alta energia em moinho planetário. Espera-se que este processo resulte numa 
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distribuição uniforme muito fina de partículas de segunda fase na matriz metálica, elevada densidade de 
deslocações e pequeno tamanho de sub-grão na matriz de cobre, resultando no aumento de desempenho 
mecânico. Uma vez que a MM decorre essencialmente à temperatura ambiente, o possível dano térmico 
para o carbono durante o processamento é minimizado. Perspetiva-se assim a obtenção de propriedades 
mecânicas melhoradas relativamente às da matriz de cobre, através do desenvolvimento de 
microestruturas compósitas refinadas à nanoescala, em que as dispersões de nanopartículas aumentam 
a resistência mecânica e estabilizam termicamente a microestrutura de cobre. 
Este trabalho encontra-se organizado em cinco capítulos. No primeiro capítulo faz-se o 
enquadramento geral do tema e apresentam-se os objetivos do trabalho. No capítulo 2 apresentam-se 
algumas informações gerais sobre o cobre, alótropos de carbono e compósitos cobre-carbono. O capítulo 
3 apresenta o procedimento experimental seguido, apresentando-se e discutindo-se os resultados obtidos 
no capítulo 4. No capítulo 5 apresentam-se as principais conclusões, bem como considerações finais 










2. COMPÓSITOS COBRE/CARBONO 
 
2.1. Cobre  
O cobre não-ligado é um metal macio, maleável e dúctil, com condutividade térmica (393 
W/(m.K)) e elétrica (6,0 ×107 S.m-1) muito elevadas. Aliadas ao baixo coeficiente de expansão térmica 
(17 x 10-6 K-1), estas propriedades tornaram o cobre um dos materiais de engenharia mais importantes 
para aplicações térmicas, elétricas e eletrónicas. É utilizado como condutor térmico e elétrico, como 
material de construção mecânica e como constituinte de várias ligas metálicas [28-30]. 
 O cobre apresenta um eletrão numa orbital s de energia superior à orbital completa de eletrões d. 
Deste modo, as interações interatómicas são dominadas pelos eletrões s, pelo que a ligação metálica no 
cobre apresenta menor caráter covalente e é relativamente mais fraca do que em metais com camadas d 
incompletas, justificando a baixa dureza e a elevada ductilidade do cobre metálico [29,31].  
A corrosão é uma alteração de um material por ocorrência de processo eletroquímico envolvendo 
reações redox. A corrosão pode surgir através de reações de oxidação, sendo esta, a origem dos 
processos de corrosão activa. Também pode ocorrer por reações de precipitação entre catiões Mn+ e 
aniões do meio (CO2-, SO2-, Cl-, etc.) e/ou aniões resultantes de processo de redução como o anião  
OH-. Todas as ligas de cobre resistem à corrosão causada por água e vapor. As ligas de cobre também 
são resistentes à corrosão em ambiente rural, marinho, na presença de minerais não oxidantes, ácidos 
orgânicos e soluções cáusticas. Estes materiais reagem rapidamente e formam um filme de oxidação na 
superfície. No entanto, este filme afeta apenas a aparência e não a matriz do metal, portanto, o próprio 
metal não se deteriora, ficando protegido pela oxidação da superfície, que geralmente não é solúvel em 
água e que adere firmemente à superfície, impedindo a exposição a corrosão ambiental adicional. Com 
efeito, a vida útil extremamente longa dos metais de cobre é devida, principalmente, as suas superfícies 
oxidadas os protegerem de uma maior deterioração [32-34]. 
Aliadas à elevada condutividade elétrica e térmica e baixa expansão térmica, o cobre apresenta 
resistência à tração, ductilidade, resistência à deformação e resistência à corrosão suficientes para uma 
variedade de aplicações. Estas propriedades podem ser melhoradas através da introdução de elementos 
de liga ou de fases de reforço, existindo numerosas ligas comerciais e compósitos de cobre, muitas com 
aplicação na indústria aeronáutica [6]. 
 
2.2. Compósitos de matriz de cobre reforçada com carbono 
Este trabalho aborda os compósitos de matriz de cobre reforçada com alótropos de carbono 
(grafite, nanotubos de carbono e grafeno). Devido à sua valência o carbono é capaz de formar vários 
alótropos. Estes aparentam ser uma excelente solução de reforço já que apresentam genericamente baixa 
densidade, baixo coeficiente de expansão térmica, elevada condutividade térmica e elétrica, elevada 
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resistência à corrosão, elevada resistência ao desgaste e capacidade de autolubrificação (Tabela 2.1) 
[27,35]. Permitem assim melhorar a resistência mecânica e ao atrito, estabilidade térmica e 
comportamento em desgaste sob cargas elevadas, mantendo ao mesmo tempo propriedades de transporte 
térmico e elétrico adequadas, já que a solubilidade do carbono no cobre é extremamente baixa 
[8,21,23,26,29].  
Devido a este equilíbrio único de propriedades físicas e mecânicas, os compósitos cobre/carbono 
têm atraído muita atenção para aplicações sujeitas a condições extremas, incluindo na indústria 
aeronáutica [8,29,36], e uma extensa investigação tem sido desenvolvida para o seu avanço 
[8,23,25,26,29,37-39].  
 
Tabela 2.1 – Algumas propriedades e alótropos de carbono [27,35]. 
Alótropo  Densidade  
(g/cm3)  
Condutividade elétrica  
(S.m-1) 
Condutividade térmica  
(W.m-1 K-1) 
Módulo de Young 
(GPa) 
Grafite 2,09-2,23 200-1200 30-120 1 
Grafeno 0,941  6 × 10 9 >5000 1000 
CNTs 1,3 - 1,4 6×107  1500  270–950 
* Resistividade elétrica [35] 
 
Mesmo assim, a ênfase atual nos alótropos de carbono unidimensionais e bidimensionais (por 
exemplo, nanotubos de carbono e grafeno, respetivamente) e as suas propriedades únicas destacam a 
possibilidade de um notável incremento das propriedades atingíveis em compósitos de matriz metálica 
[21,23,24].  
 
2.2.1. Compósitos Cobre-Grafite 
Os compósitos de cobre-grafite possuem as propriedades vantajosas de ambos os componentes, 
ou seja, a alta condutividade térmica e elétrica do cobre com o baixo coeficiente de expansão térmica e 
boas propriedades lubrificantes da grafite. Assim, os compósitos de cobre-grafite constituem um 
material atraente para muitas aplicações, como escovas elétricas, rolamentos e, principalmente, peças 
tribológicas de engenharia. Várias técnicas têm sido utilizadas para produzir compósitos de cobre-
grafite, como pulverometalurgia convencional, sinterização por microondas, processamento por 
agitação e fricção, entre outras. Geralmente, os estudos têm mostrado que os compósitos de cobre-grafite 
com partículas mais finas e melhor distribuição, exibem uma maior capacidade de carga, um menor 
coeficiente de atrito e uma menor taxa de desgaste, devido a uma espessa camada de grafite que se forma 
na superfície de contato [39-42].   
A grafite é uma das quatro formas alotrópicas do carbono, apresentando uma estrutura planar em 
camadas (Figura 2.1), em que em cada plano individual de grafeno, os átomos de carbono (com 
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hibridação sp2) estão dispostos numa estrutura em favo de mel com uma distância de 0,142 nm entre 
eles (§2.2.2). Os átomos no plano estão ligados covalentemente, com apenas três das quatro ligações 
completas. O quarto eletrão está livre para migrar no plano, tornando a grafite elétrica e termicamente 
condutora, embora numa direção não perpendicular ao plano. A distância interplanar é de 0,335 nm e os 
planos individuais de grafeno interagem entre si por atração de van der Waals. A interação fraca permite 
que camadas de grafite sejam facilmente separadas ao deslizarem umas sobre as outras, conferindo-lhe 
alguma maleabilidade e comportamento auto-lubrificante [43-45]. A grafite é resistente à oxidação a 
alta temperatura e devido ao seu elevado ponto de fusão é também usada como material refratário. Desta 
















Vários compósitos de matriz de cobre reforçado com fibras, partículas ou nanopartículas de 
grafite são comercialmente usados em contactos deslizantes, rolamentos industriais e escovas elétricas 
de motores e geradores [39,46-48]. No entanto, existe ainda lugar a melhorias nestes compósitos.  
A principal limitação da utilização da grafite como fase de reforço consiste na baixa 
molhabilidade do cobre puro pela grafite. O ângulo de contato é de 140º, o que significa que a grafite 
não é molhada pelo cobre líquido [29]. Assim, não é exequível obter compósitos cobre/grafite por meio 
do processo convencional de infiltração de líquidos, sendo que as tecnologias de impregnação sob 
pressão trazem um aumento dos custos do processo. Além disso, não é fácil obter na prática compósitos 
cobre/grafite de elevada condutividade térmica, embora os dois componentes sejam individualmente 
bons condutores térmicos. A principal razão para a limitação da condutividade térmica de compostos de 
cobre/grafite é a resistência térmica na interface cobre/grafite, especialmente quando a fração volúmica 
de grafite é elevada. Desta forma, resolver o problema de molhabilidade e da resistência térmica da 
Figura Error! No text of specified style in document..1– Estrutura 
cristalina ideal da grafite [35]. 
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interface cobre/grafite, através de novos processos de preparação, é importante para o desenvolvimento 
de compostos de alto desempenho [23,29,39].  
Têm sido reportados alguns estudos sobre o desenvolvimento de compósitos de cobre-grafite com 
menor resistência térmica na interface cobre-grafite, de forma a obter materiais com maior 
condutividade térmica e que possam ser utilizados em condições mais extremas. Moustafa et al. [38] 
estudaram a influência de parâmetros de processamento por pulverometalurgia, nas propriedades de 
desgaste de compósitos de cobre/grafite, utilizando partículas de grafite revestidas com cobre ou 
misturas de cobre e grafite em pó. Verificaram que os compósitos produzidos por grafite revestida e não 
revestida apresentam menores taxa de desgaste e menor coeficientes de atrito do que os fabricados com 
cobre puro. Os compósitos de grafite revestida com cobre apresentaram as menores taxas de desgaste e 
suportaram cargas superiores a 450 N para 8 e 15 % em massa de grafite e 500 N para Cu-20 % de 
grafite. Os compostos de grafite não revestida resistiram até 300 N para 8 % em peso de grafite e 250 N 
para 15 e 20 % em peso de grafite.  
Cho et al. [49] investigaram a correlação entre propriedades tribológicas de compósitos Cu-grafite 
e a transmissão de sinal elétrico, com especial incidência da perda de sinal elétrico na interface de 
deslizamento e na quantidade de ruído do sinal em função da composição do compósito. Concluíram 
que as propriedades de deslizamento do compósito estão intimamente associadas à morfologia das 
superfícies em movimento relativo e à presença de filmes de transferência. A variação de carga aplicada 
no contacto altera o coeficiente de atrito e a perda de energia na interface deslizante, sugerindo que a 
área de contato efetiva afeta fortemente o valor de queda da tensão. O aumento da quantidade de grafite 
origina um aumento da condutividade elétrica e uma diminuição da resistividade. 
Grandin [22] analisou a influência da aplicação de carga mecânica e elétrica no desempenho 
tribológico e elétrico de compósitos de Cu-grafite para contatos elétricos deslizantes. Estes compósitos 
foram fabricados por sinterização. O autor verificou que a presença de grafite é essencial para a obtenção 
de baixo atrito e desgaste e que o comportamento tribológico e elétrico do sistema é apenas 
marginalmente influenciado pelo outro material do contato. O aumento do conteúdo de metal no 
compósito reduz a resistência elétrica no contacto, mas não tem impacto significativo no atrito e 
desgaste. Por outro lado, ensaios mecânicos com aplicação de corrente elétrica resultaram num maior 
atrito e numa menor taxa de desgaste do que na ausência da corrente. Posteriormente, Grandin e Wiklund 
[50] referem que a presença de grafite no compósito reduz significativamente o coeficiente de atrito e a 
taxa de desgaste. No entanto, a quantidade não é crítica e aumentar a presença de grafite tem apenas 
uma pequena influência nos valores dos coeficientes. No entanto, a diminuição do teor de cobre no 
compósito aumenta significativamente a resistência elétrica no contacto. 
Xiao-Ming et al. [30] estudaram o efeito do conteúdo em grafite no desempenho tribológico de 
compósitos de matriz de cobre com fração de grafite até 18 % em peso, fabricados por 
pulverometalurgia. Testaram velocidade de deslizamento relativo entre 3,1 e 47,1 m/s, verificando que 
o coeficiente de atrito e a taxa de desgaste diminuíram com o aumento do conteúdo em grafite, 
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comprovando que o grafite é um lubrificante sólido. No entanto, o coeficiente de atrito e a taxa de 
desgaste diferiram consoante a velocidade utilizada. A 200 e 500 rpm, o aumento do conteúdo de grafite 
não conduziu a aumento significativo do coeficiente de atrito nem da taxa de desgaste, devido a um 
maior limite de escoamento e plasticidade do compósito. No entanto, para velocidade entre 1000-2000 
rpm o aumento da fração de grafite origina uma diminuição significativa do coeficiente de atrito e da 
taxa de desgaste, uma vez que o calor dissipado no atrito induz o escoamento, sem influência da 
quantidade de grafite no material. 
Hussein et al. [51] utilizaram também pulverometalurgia para a produção de compósitos de cobre-
grafite com 1, 2 e 3 % de volume de grafite. A sinterização foi efetuada a 900 °C, durante 90 minutos, 
em atmosfera inerte (árgon). Verificaram, à semelhança de Xiao-Ming et al. [30], a importância da 
quantidade de grafite nas propriedades dos compósitos. Os resultados dos testes de desgaste mostraram 
uma melhoria acentuada na resistência ao desgaste com o aumento da percentagem de grafite, uma vez 
que este constituinte atua como um lubrificante sólido. A microdureza e a resistência à compressão 
aumentaram em comparação com o Cu puro (cerca de 8 % e 16 %, respetivamente) e atingiram os 
valores máximos para 1 % de grafite, diminuindo para concentrações superiores de grafite. 
No estudo mais recente de Liu et al. [14], compósitos de cobre-grafite com diferentes 
percentagens de grafite foram preparados por moagem mecânica com um moinho planetário de bolas, 
com o objetivo de estudar o efeito do conteúdo de grafite na microdureza e nas propriedades tribológicas 
dos materiais produzidos. Os autores utilizaram diferentes frações em peso de grafite (0–4 %), que foram 
misturadas com pós de Cu. Utilizaram uma relação esferas/pó de 14:3, e a moagem foi efetuada a 300 
rpm durante 6 horas. Seguiu-se sinterização por plasma para consolidação dos compósitos. Os resultados 
experimentais revelam a importância da quantidade de grafite nas propriedades do compósito: a dureza 
diminui com o conteúdo de grafite; o coeficiente de atrito dos compósitos diminui significativamente 
de 0,92 para 0,29 com o aumento do conteúdo de grafite, resultando num coeficiente de atrito para o 
compósito de grafite de 4 % em peso que é 68,5 % menor que o cobre puro; a taxa de desgaste começa 
por aumentar até 1 % em peso de grafite, valora acima do qual diminui à medida que o conteúdo de 
grafite aumenta. Os autores sugerem que a deformação plástica em conjunto com algum desgaste 
oxidativo é o mecanismo de desgaste observado no cobre puro, enquanto o desgaste abrasivo é o 
principal mecanismo de desgaste em compósitos de cobre-grafite. 
 
2.2.2. Compósitos Cobre-Grafeno 
O grafeno é um alótropo de carbono consistindo numa única camada (monocamada) de átomos 
de carbono. Apesar de a sua existência estar prevista teoricamente há anos, o grafeno foi observado em 
microscopia eletrónica pela primeira vez em 1962, mas apenas estudado quando apoiado em superfícies 
metálicas. Foi redescoberto em 2004, isolado e caracterizado por Andre Geim e Konstantin Novoselov 
[52], na Universidade de Manchester, valeu-lhes o Prémio Nobel de Física em 2010. 
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Neste alótropo, os átomos de carbono dispõem-se numa estrutura hexagonal bidimensional com 
um átomo de carbono em cada vértice, apresentando este alótropo, uma elevada estabilidade (Figura 
2.2). Os átomos no plano caracterizam-se por uma hibridação sp2, e estão ligados covalentemente a 
outros 3 átomos de carbono por ligações sigma, com comprimentos de ligação de 0,142 nanómetros. Os 
eletrões p dos átomos de carbono compõe a ligação π, e que fortalece ainda mais a ligação entre os 
átomos de carbono. As ligações π hibridizam juntas e formam as bandas π e π*, sendo que essas bandas 
são responsáveis pela maioria das propriedades eletrónicas notáveis do grafeno O grafeno é na verdade 
o elemento estrutural básico de outros alótropos, incluindo grafite (camadas de grafeno sobrepostas, 
com espaçamento interplanar de 0,335 nanómetros) e nanotubos de carbono (camadas de grafeno 
enroladas formando cilindros) [53,54]. 
 
 
Figura Error! No text of specified style in document..2 – Estrutura hexagonal do grafeno [54]. 
 
O grafeno apresenta propriedades incomuns [27]: resistência 100-300 vezes superior à dos aços 
(130 GPa) e módulo de Young de 1 TPa; condutividade térmica excecionalmente elevada (400 W/mK), 
bem como a condutividade elétrica (mobilidade dos eletrões acima de 200.000 cm2.V– 1.s− 1) [52]; pesa 
apenas 0,77 miligramas/m2 [113] e é quase transparente [55]. A temperatura de fusão calculada é de 
5000 K [27]. O grafeno apresenta resistência específica 10x superior à dos aços [26,56], mas é 
relativamente frágil, com tenacidade à fratura de cerca de 4 MPa.m1/2. É quimicamente estável mesmo 
sob condições ambientais severas [57]. Devido a este conjunto excecional de propriedades o grafeno 
tem atraído a atenção de várias áreas de investigação, mostrando-se promissor para muitas aplicações 
incluindo células solares orgânicas, transístores de efeito de campo, sensores químicos, bioquímicos e 
magnéticos [57], fotodetectores de banda ultralarga, armazenadores de hidrogénio e ultracondensadores 
[53]; e lubrificantes sólidos que reduzem as forças de adesão e de atrito entre as superfícies em contato 
à micro e nanoescala, enquanto protegem a superfície revestida [58].  
A revisão bibliográfica efetuada por Berman et al. [59] sobre o uso do grafeno como lubrificante 
à nano, micro e macroescala, destaca que as suas propriedades tribológicas são bastante superiores às 
da grafite e do óxido de grafeno. O grafeno mostra-se extremamente eficaz na redução do atrito e do 
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desgaste não apenas entre superfícies sólidas, mas também quando utilizado como aditivo em óleos, 
solventes e materiais compósitos. A sua eficiência como aditivo em materiais nanocompósitos 
autolubrificantes é particularmente importante para o desenvolvimento de nanomateriais e 
nanodispositivos, uma vez que à nanoescala as forças de interação entre superfícies em contato são 
cruciais dada à elevada razão entre superfície e volume. O controle do atrito e da adesão à nanoescala 
depende do número de camadas de grafeno e da presença de defeitos nessas camadas [59]. 
Vários autores têm estudado a preparação de compósitos por deposição química em fase vapor de 
filmes de grafeno sobre um substrato metálico (cobre e níquel) [55,58-61,114]. Chen et al. [55] 
demonstraram a capacidade do filme de grafeno para proteger a superfície de um substrato de Cu ou 
Cu/Ni contra a oxidação a elevada temperatura, em ar e na presença de peróxido de hidrogénio. (Berman 
et al. [59] e Chen et al. [55] descreveram também a capacidade de filmes de grafeno para a proteção da 
superfície de substratos metálico contra a oxidação, destacando-se o desempenho do revestimento de 
grafeno como filme condutor, lubrificante e protetor do substrato metálico. 
Vasic et al. [61] mostraram o potencial de utilização do grafeno como revestimento de outros 
materiais, nomeadamente SiO2. Esses autores concluíram que a proteção do substrato contra o desgaste 
requer a presença de pelo menos 10 camadas de grafeno (5 nm de espessura), sendo que a interação 
repulsiva de van der Waals entre camadas de grafeno adjacentes atua como uma proteção, evitando o 
desgaste do grafeno e do substrato subjacente. A rigidez extremamente elevada do grafeno fino pode ser 
empregue para aumentar a capacidade de carga mecânica do substrato subjacente.  
Dutkiewicz et al. [60] preparam compósitos de matriz de cobre reforçados com grafeno por 
prensagem a quente em vácuo, utilizando misturas de pós moídos de grafeno, com duas espessuras 
distintas: um com 10-20 nm e tamanho lateral menor que 14 μm (grosseiro) e outro com espessura das 
plaquetas muito menor, inferior 2-4 nm, e tamanho de cristalite abaixo de 100 nm (fino). Os autores 
referem que a prensagem a quente em vácuo permitiu obter compósitos com 1 e 2 % em peso de grafeno. 
A adição de grafeno fino conduziu ao aumento da dureza em 50 %, e à diminuição da resistividade 
elétrica em 30 %, menor do que o compósito com plaquetas de grafeno mais grosseiro. 
Tabandeh-Khorshid et al. [16] efetuaram uma revisão crítica sobre os recentes progressos na 
síntese de nanocompósitos de grafeno com matriz metálica produzidos por pulverometalurgia, 
utilizando moagem, compactação e extrusão ou laminagem. Deram especial ênfase especial ao estudo 
da aglomeração de grafeno, ligação interfacial e na relação entre matriz de metal e o grafeno. Do seu 
estudo, os autores verificaram que desde a descoberta do grafeno em 2004, vários artigos relacionados 
têm sido publicados, sendo que apenas 1,67 % do trabalho contribuiu para investigar os aspetos físicos, 
químicos, metalúrgicos e de engenharia dos compósitos produzidos a partir de grafeno. Alguns 
problemas são referidos pelos autores na preparação destes compósitos, incluindo a fraca ligação 
interfacial grafeno/metal que resulta na fraca adesão na interface e reduz o desempenho mecânico da 
matriz do metal devido à incompatibilidade elástica; a dificuldade em dispersar o grafeno, devido à sua 
maior área de contato interfacial; e o problema-chave da dispersão homogénea do grafeno por toda a 
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matriz metálica. Para alcançar a dispersão homogénea de grafeno em matrizes metálicas, têm sido 
desenvolvidos métodos de dispersão baseados em moagem mecânica (por exemplo, moagem de esferas) 
e algumas técnicas de dispersão em fase líquida, 
Dos estudos apresentados, pode concluir-se que ainda há vários desafios na área dos compósitos 
de carbono de matriz metálica, incluindo o desenvolvimento de processos viáveis que permitam produzir 
e distribuir esses reforços na matriz de maneira homogénea. 
 
2.2.3. Compósitos Cobre/Nanotubos de Carbono  
Os nanotubos de carbono (CNTs) são alótropos de carbono com estrutura cilíndrica, oca, cujas 
camadas têm um átomo de espessura (ou seja, consistindo em enrolamentos de folhas de grafeno). Estas 
folhas são laminadas em ângulos específicos e discretos (quiralidade), que combinados com o ângulo 
de rolamento e o raio, determinam as propriedades do nanotubo. Determinam nomeadamente, se o 
nanotubo é do tipo metálico ou semicondutor [14]. Os nanotubos são classificados como de parede única 
ou de parede múltipla (Figura 2.3). Os nanotubos individuais interagem entre si por forças de van der 
Waals. Os átomos de carbono nas paredes de nanotubos têm hibridação sp2. Essas ligações, que são mais 
fortes do que as ligações sp3 encontrados em alcanos e na estrutura do diamante, fornecem aos nanotubos 
as suas propriedades únicas de resistência [19]. Os nanotubos de paredes múltiplas consistem em 
múltiplas camadas tubulares concêntricas de grafeno. A distância entre camadas em nanotubos com 
paredes múltiplas está próxima da distância entre as camadas de grafeno na grafite, aproximadamente 
3,4 Å. Esta diferença pode ser atribuída à curvatura dos tubos e a interação de Van der Waals entre as 
camadas sucessivas de grafeno. O comprimento dos CNTs varia desde décimos de nanómetros até vários 
micrómetros, e o diâmetro exterior varia desde aproximadamente 2 nm até mais de 100 nm. Na maioria 
dos casos, a relação comprimento/diâmetro atinge valores entre 100 e 1000 e, portanto, podem ser 








Figura Error! No text of specified style in document..3 – Imagem geradas por computador de nanotubos de 
carbono de:  a) parede única [a1) tipo armchair a2) tipo zig-zag , e a3) tipo helicoidal ] b) parede dupla [62]. 
* Os números entre parenteses são os índices quirais. ** Distância estimada por microscopia de eletrónica de transmissão  
** 
a1) b)  





Os CNTs têm propriedades incomuns extremamente úteis em nanotecnologia, eletrónica, ótica e 
em outros campos de ciência e tecnologia de materiais. Devido à excecional resistência e rigidez do 
material, os nanotubos foram preparados com um coeficiente de esbeltez de até 132.000.000, 
significativamente maior do que para qualquer outro material na forma de fibra [19]. Uma vez que os 
nanotubos de carbono têm baixa densidade (1,3 a 1,4 g/cm3), a sua resistência específica é muito elevada 
(até 48.000 kN.m.kg-1, em comparação com os 154 kN.m.kg-1 dos aços de alto carbono), tornando-os o 
material conhecido mais resistente. De facto, até à data os nanotubos de carbono são os materiais com 
maior resistência à tração e módulo de elasticidade conhecidos [64,65]. Embora a resistência das 
camadas individuais de CNT seja extremamente elevada, a baixa resistência ao corte entre camadas e 
tubos adjacentes levam a uma redução significativa na resistência efetiva de nanotubos de carbono de 
paredes múltiplas e de feixes de nanotubos de carbono até apenas alguns GPa. Devido à sua estrutura 
oca e à elevada razão entre o comprimento e a secção transversal, os CNTs tendem a sofrer flexão 
transversal quando submetidos a compressão, torção ou flexão axial. Considerações geométricas simples 
sugerem que os nanotubos de carbono devem ser muito mais macios na direção radial do que ao longo 
do eixo do tubo [66].  
A adição de pequenas quantidades de CNT a metais aumenta a resistência à tração e a sua 
potencial utilização em estruturas aeroespaciais [65,67]. Os nanotubos são adequados como emissores 
de campo de eletrões devido à sua escala nanométrica, e elevada condutividade elétrica e estabilidade 
química [68]. Teoricamente nanotubos metálicos podem transportar uma densidade de corrente elétrica 
de 4×109 A/cm2, que é mais de 1000 vezes superior à do cobre. Já foram preparados fios para transportar 
a corrente elétrica a partir de nanotubos puros e compósitos de nanotubos/polímeros [69]. Foi 
demonstrado que os fios de nanotubos de carbono podem ser utilizados com sucesso para transmissão 
de energia ou dados. Recentemente, fios pequenos foram fabricados com condutividade específica 
superior à do cobre e do alumínio [70].  
Pyrhönen et al. [71] referem que os materiais de fibra de CNT prometem condutividades muito 
superiores às dos metais, perspetivando-se que poderão substituir o cobre como material de enrolamento 
em máquinas elétricas. Adicionalmente, um compósito de nanotubos de carbono e cobre mostrou exibir 
capacidade de transporte de corrente quase 100 vezes maior do que o cobre puro ou o ouro. Assim, este 
compósito de nanotubo de carbono-cobre (Cu-CNT) possui a maior capacidade de carga de corrente 
observada entre os condutores elétricos [72].  
Espera-se que todos os nanotubos sejam bons condutores térmicos na direção longitudinal, mas 
bons isolantes na direção radial, tendo sido atingidos 1500 W.m-1.K-1 em montagens macroscópicas de 
nanotubos (filmes ou fibras) [27]. Estima-se que os nanotubos de carbono sejam estáveis em vácuo até 
2800 °C e até cerca de 750 °C ao ar. Estas propriedades são relevantes no contexto da redução de escala 
abaixo dos 100 nm, em dispositivos nanomecânicos. A utilização de nano-estruturas em aplicações 
termoelétricas, por se lado, gera duas demandas contraditórias: alta condutividade térmica para lidar 
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com problemas de aquecimento em dispositivos sub-nanométricos e baixa condutividade térmica para 
aplicações termoelétricas [63,73].  
Neste contexto, os compósitos de matriz metálica reforçada com CNTs têm vindo a despertar o 
interesse crescente da comunidade científica. Os resultados publicados até o momento mostram que a 
adição de nanotubos de carbono pode aumentar consideravelmente a resistência mecânica dos metais  
[74]. Os CNTs estão, portanto, entre os candidatos mais promissores para a melhoria das propriedades 
físicas e mecânicas dos compósitos de matriz metálica, devido às suas propriedades mecânicas, elétricas, 
térmicas e químicas únicas. Isto evoca a possibilidade de se prepararem produtos de matriz de metal, 
leves, ultrarresistentes e rígidos. No entanto, não existem ainda muito estudos sobre a preparação destes 
compósitos, principalmente, devido à dificuldade em conseguir uma dispersão uniforme dos CNTs na 
matriz de cobre (dada não só a elevada proporção de nanotubos, mas também pelas diferentes gamas de 
tamanho da matriz micrométrica e do reforço nanométrico) e também devido à ausência de ligação 
interfacial eficaz entre matriz e os CNTs [23,29,39,49]. 
Várias técnicas têm vindo a ser investigadas relativamente à dispersão homogénea na matriz 
[8,67,75-78]. Wang et al. [67] descreveram a síntese de novos compósitos de cobre reforçados com 
CNT, de elevada resistência e moderada plasticidade, ultrapassando o problema de aglomeração dos 
nanotubos de carbono e o problema de crescimento de grãos da matriz de cobre nanocristalino, pelo uso 
combinado da deposição eletrolítica e sinterização por plasma. Os autores descrevem o aumento da 
resistência, da plasticidade e da densidade dos CNTs após o revestimento. Referem também a melhoria 
das propriedades mecânicas do compósito, como a plasticidade e a resistência, causada pelo efeito 
protetor causado pelo revestimento do cobre, pela melhor da compatibilidade entre os CNTs e a matriz, 
bem como pelo controlo efetivo do crescimento de grãos na matriz de cobre.  
Bunakov et al. [75] desenvolveram um método de preparação de compósitos de alumínio-CNT 
de parede múltipla, utilizando sinterização por plasma. A compatibilidade CNT/matriz foi melhorada 
por funcionalização dos CNTs com uma mistura de ácido sulfúrico/ácido nítrico. Os autores verificaram 
o efeito da quantidade de CNT funcionalizados na microestrutura e nas propriedades mecânicas dos 
compósitos, com menor quantidade de CNT, originando compósitos com microdureza e resistência à 
deformação mais elevadas, cerca de 0,1 % em peso.   
Wang et al. [19] prepararam compósitos de matriz de cobre com CNTs funcionalizados, usando 
a pulverometalurgia com mistura de heteroagregação e sinterização por plasma. A modificação da 
superfície dos CNTs foi controlada por oxidação ácida com diferentes tempos de tratamento. Após um 
tempo de tratamento moderado de 3,5 horas, os CNTs tinham grupos superficiais carregados suficientes 
para manter uma integridade estrutural moderada num material compósito Cu/CNT. O compósito 
preparado exibiu uma resistência à tração de 457 MPa e dureza Vickers de 130 HV, que são 1,6 e 2 
vezes maiores, respetivamente, do que as de cobre não reforçado preparado pelo mesmo método. A 
condutividade elétrica deste compósito era 94 % da do cobre não reforçado, sendo que os compósitos 
apresentaram uma boa combinação de elevada resistência e elevada condutividade elétrica. 
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No estudo de Sundaram et al. [15]  sobre os objetivos da investigação futura na área dos 
Cu/CNTs, os autores destacam dois grandes desafios: o primeiro - fabricar compósitos que apresentem 
um desempenho geral superior ao do cobre, ou seja, Cu/CNTs mais próximos dos compósitos ideais; o 
segundo - transpor a preparação de Cu/CNTs do laboratório para o mercado, possibilitando a 
industrialização e facilitando a sua utilização no mundo real.  
 
2.3. Preparação de compósitos de carbono em matriz de cobre por moagem mecânica  
Uma condição para o material compósito mostrar melhor desempenho é a distribuição 
homogénea das fases. A aglomeração de partículas prejudica as propriedades mecânicas do compósito, 
sendo que as diferenças no tamanho, concentração e morfologia das partículas, contribuem para a 
aglomeração. Na pulverometalurgia, a mistura é um fator importante para uma distribuição homogénea 
das partículas em todo o material. O processo de moagem mecânica (MM) conduz à síntese 
mecanoquímica de misturas de pós de diferentes metais ou ligas, moídos conjuntamente para obtenção 
de uma liga homogénea, através de transferência de massa. Durante o processo, as partículas de pó são 
continuamente deformadas, soldadas a frio, fraturadas e ressoldadas (Figura 2.4).  
 
 
Figura Error! No text of specified style in document..4 – Colisão esfera-póésfera da mistura de pós durante 
moagem mecânica 
 
A técnica consiste basicamente no processamento de materiais na forma de pós, através da 
utilização de corpos de moagem, que podem ser esferas de aço ou outro material de alta dureza, inseridos 
num vaso de moagem, geralmente feito do mesmo material das esferas. Por vibração ou rotação, as 
esferas colidem com as paredes do vaso, resultando na compressão do pó a cada impacto e deste modo 
o pó é repetidamente levado a soldadura a frio, fratura e nova soldadura num intenso processo cíclico 
de transferência de energia, que possibilita a nanoestruturação dos materiais moídos.  
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Embora a energia seja transmitida na maior parte na forma de calor, uma menor quantidade é 
despendida na deformação plástica e elástica das partículas dos pós. Ao chocarem entre si as esferas 
aprisionam partículas dos pós, resultando em partículas com estrutura característica em camadas. As 
novas superfícies formadas ou deformadas no impacto tendem a soldar a frio entre si, aumentando o 
tamanho das partículas (em alguns casos acima da dimensão original). Depois de uma deformação 
continuada, a tendência mais predominante será de fraturar, mais do que soldar a frio [86,89]. O 
encruamento, ou trabalho a frio, é um fenómeno que modifica a estrutura cristalina dos metais, em que 
a deformação plástica realizada abaixo da temperatura de recristalização causa o aumento de defeitos na 
estrutura cristalina e consequentemente o aumento de resistência do metal. Nesta etapa tem lugar a 
redução de tamanho das partículas. Na moagem a estrutura interna da partícula é refinada. Esta técnica 
consiste na moagem de pós em moinhos adequados, capazes de transmitir elevada energia cinética aos 
corpos de moagem contra as partículas dos pós. A colisão destes corpos contra as partículas de pós 
metálicos sob moagem produz partículas do compósitas, com homogeneidade e densidade elevadas, 
resultando no aumento da sinterabilidade dos pós. Com o decorrer do tempo de moagem ocorre a 
diminuição do tamanho de cristalite obtida nas experiências [86,88,90,91].  
Este método tem sido utilizado para a obtenção de materiais compósitos, materiais 
nanoestruturados, compostos intermetálicos, soluções sólidas amorfas, entre outros [79-87]. 
Atualmente, este método está a ser utilizado para preparar compósitos de matriz de cobre com diferentes 
funcionalizações de superfície, permitindo, assim, obter compósitos com distintas propriedades 
mecânicas, térmicas e elétricas [15,19,88].  
No presente trabalho investigou-se o efeito da técnica de moagem mecânica realizada em moinho 
planetário visando estudar a estrutura desenvolvida ao longo do tempo da moagem de alta energia. As 
experiências de moagem mecânica foram feitas a temperatura ambiente, reduzindo-se, desta forma, os 
custos do processamento.   
A técnica de MM apresenta as seguintes fases de moagem [86,89] (Figura 2.5): 
 Numa primeira fase, a moagem da mistura dos pós de partida sofre colisões com os corpos 
de moagem, com fratura e redução do tamanho de partículas frágeis (a) e a aglutinação 
com microsoldadura a frio das partículas dúcteis. É no equilíbrio entre estes processos 
que se estabelece o tamanho das partículas do pó.  
 Numa segunda fase, as colisões dos corpos de moagem introduzem grande deformação 
na rede cristalina, originando a fratura (b). A difusão atómica promovida pelo maior grau 
de desarranjo cristalino resulta na formação de microsestruturas lamelares, constituídas 
por várias camadas dos componentes do compósito. 
 Na terceira fase (c), o refinamento da microestrutura das partículas continua. O espaço 
interlamelar diminui e o número de camadas nas partículas aumenta. Observa-se um 
decréscimo na fração das grandes partículas laminares, e ao mesmo tempo elas tornam-
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se cada vez mais finas [86]. Numa fase mais adiantada desta etapa as partículas já 
possuem regiões nanocristalinas quase homogéneas [86]. 
 Na quarta fase (d) há a consolidação das partículas compósitas atingindo um estado 




Figura Error! No text of specified style in document..5 - Distribuição aproximada 
do tamanho das partículas causada pela tendência de partículas pequenas se 




Durante a MM, as partículas são submetidas a elevada deformação [86]. No início do processo 
da moagem, ocorre a deformação das partículas dúcteis e a fragmentação dos constituintes frágeis como 
consequência das contínuas colisões entre as esferas e o pó. As partículas frágeis fragmentadas são 
incorporadas às partículas dúcteis, com a evolução e o processo de soldadura a frio das partículas dúcteis 
essas partículas ficam encruadas e as lamelas refinadas e enroladas. A continuação do processo de 
moagem encrua a fase dúctil nessas partículas, diminuindo o seu tamanho e aumentando o refinamento 
das suas lamelas. A produção de pós de moagem por MM comporta a deformação e fratura das 
partículas. À medida que se aumenta o tempo de moagem, são produzidos defeitos na rede cristalina e 























































3. PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL 
Neste capítulo descrevem-se os materiais e equipamentos utilizados no desenvolvimento do 




Figura Error! No text of specified style in document..6 – Resumo da Metodologia Utilizada 
(G: Grafite; CNT: Nanotubos de carbono de parede múltipla; Gra: Grafeno; FEG-SEM: 
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3.1.1. Pós de partida 
Ao longo de todo o trabalho experimental utilizou-se cobre eletrolítico na forma de pó, grafite, 
nanotubos de carbono de parede múltipla e grafeno (Tabela 3.1). Todos os pós foram utilizados tal como 
fornecidos, e foram adicionalmente caracterizados quanto à morfologia e microestrutura e quanto às 
fases cristalinas presentes. 
 
Tabela Error! No text of specified style in document..1 – Propriedades dos materiais de partida (indicadas 
pelos fornecedores). 
Elemento Marca Pureza (%) Caracteristicas  
Cu Merck 99,98 d90 = 63 μm 





Parede múltipla IM6 
ID 5-10 nm, OD 20-40 nm,  
Comprimento 10-30 μm, 





TNIRGO com 5 camadas 
espessura de cada  
camada = 5 nm, ABET = 80-120 cm2/g 
 
3.1.2. Agente de controle de processo  
Como agente de controle de processo utilizou-se álcool isopropílico (Merck KGaA, pureza 
99,7 %). O objetivo do PCA é atuar como lubrificante, impedindo a adesão entre partículas e entre as 
partículas e o meio de moagem (cuba e/ou esferas) [86]. 
 
3.2 Métodos 
3.2.1. Moagem dos pós  
Lotes contendo 3,92 g de cobre (Cu) e 0,080 g de alótropo de carbono (grafite, CNT ou grafeno), 
foram moídos num moinho planetário RETSCH PM 100 (RETSCH, Haan, Alemanha, Figura 3.2). 
Utilizou-se uma cuba de moagem revestida a alumina, com 848 g, e esferas de moagem em cobre (para 
diminuir a contaminação dos pós moídos) com 10 mm (5 esferas) e 15 mm (3 esferas).  A relação 
mássica entre esferas e pó utilizada foi de 20:1. As moagens foram efetuadas a 400 rpm, durante 1, 2, 4, 
8 e 16 horas, à temperatura ambiente.  Para cada composição efetuou-se uma moagem a seco e uma 
moagem por via húmida (utilizando 4 g de álcool isopropílico). Lotes contendo apenas pó de cobre ou 












Figura Error! No text of specified style in document..7 - Moinho planetário RETSCH PM 100 utilizado 
 
As amostras preparadas foram denominadas Cu-G-Seco-t, Cu-G-PCA-t, Cu-CNT-Seco-t, Cu-
CNT-PCA-t, Cu-Gra-Seco-t, Cu-Gra-PCA-t, Cu-Seco-t ou Cu-Iso-t, fazendo referência ao alótropo 
utilizado e onde t é o tempo de moagem em horas e Seco ou PCA referem-se à ausência ou presença de 
álcool isopropílico (Tabela 3.2). Em cada moagem utilizaram-se sempre esferas de cobre novas, para 
reduzir a contaminação.  
 
Tabela Error! No text of specified style in document..2 – Nomenclatura e das amostras preparadas. 
Nome da Amostra Alótropo Condição de Moagem   



































































Tabela 3.2 - Nomenclatura e das amostras preparadas (Continuação). 
Nome da Amostra Alótropo Condição de Moagem   
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3.2.2. Caracterização de pós  
3.2.2.1. Microscopia 
Os pós (cobre e alótropos de carbono) foram caracterizados quanto à sua morfologia e estrutura 
por microscopia eletrónica de varrimento (SEM) (Hitachi S2400) e por microscopia eletrónica de 
varrimento por canhão de emissão de campo (FEG-SEM) (JSM-7001 F; JEOL) acoplado a microanálise 




Os pós de cobre (antes e depois de moagem) foram adicionalmente observados após montagem e 
polimento metalográfico, para análise da sua morfologia, microestrutura, presença de defeitos e 
distribuição da segunda fase. Para este efeito os pós foram embutidos a frio em resina fenólica, seguindo-
se etapas de desbaste e polimento (Buehler Economet 5), até um acabamento de 0,25 µm. O protocolo 
desenvolvido para a preparação metalográfica dos pós de cobre está descrito detalhadamente no Anexo 
1.  
 
3.2.2.2. Difração de raios-X 
Todos os pós (antes e depois de moagem) foram caracterizados quanto às fases cristalinas 
presentes por difração de raios-X (DRX) (difratómetro PHILIPS PW 1827/91). Utilizou-se radiação Cu-
Kα, na gama de 2θ entre 20º e 120º, com passo de 0,02º e tempo de aquisição de 4 s em cada passo.  
O tamanho de cristalite do cobre no pó tal-qual foi utilizado e nos pós produzidos foi estimado a 
partir da equação de Williamson-Hall (3.1), onde β é a largura a meia altura do pico (FWHM), λ é 
comprimento de onda da radiação X e k é uma constante que depende da simetria da reflexão, adotando-
se  o valor de k = 1 [92]. O coeficiente angular e o coeficiente linear do gráfico βcosθ/(λ) versus senθ, 
que foi aproximado por regressão linear, forneceram um valor aproximado para a microdeformação. O 
coeficiente linear “b” é igual a 1/D, onde D é o diâmetro médio do tamanho da cristalite, e o coeficiente 
angular “a” é igual a 4ε/λ, onde ε é a microdeformação e λ é o comprimento de onda dos raios X (igual 
a 1,54 Å). Utilizou-se para o efeito, a reflexão de Bragg (200) do cobre, após correção para amplificação 
instrumental [93,94]. 
 
                                                                








 senθ                                                           3.1  
 
3.2.2.3. Difração Laser 
O tamanho e distribuição de tamanho de partícula do cobre de partida e dos pós produzidos foi 
analisado por difração laser (L1064, CILAS). Os ensaios foram efetuados em meio líquido (água) na 
presença de agente dispersante (Tiron, Sigma-Aldrich), com agitação por ultrasons durante 90 segundos 
antes de se efetuar a medição. O valor de diâmetro mediano da partícula (d50) e a largura da distribuição 
de tamanhos de partícula (d90 - d10)/d50 foram utilizados para caracterizar a distribuição de tamanho dos 
pós. 
3.2.2.4. Espectroscopia de Raman 
A espectroscopia de Raman permite obter informações sobre a estrutura e geometria molecular, 
bem como sobre o grau de desordem dos materiais de carbono [112]. Os espectros de Raman de todos 
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os alótropos de carbono exibem picos característicos na região entre 1000 e 1800 cm-1. Dessa forma, 
utilizou-se esta técnica para verificar a cristalinidade e dimensão das partículas de carbono antes e depois 
de moagem (i.e., após incorporação nos compósitos nanoestruturados de matriz de cobre).  
Os alótropos de carbono tal-qual e os pós produzidos foram analisados por espetroscopia confocal 
micro-Raman (HORIBA JOBIN-YVON, HR Evolution), usando um laser de 532 nm. Os espectros 
foram coligidos em 5 acumulações, com tempo de aquisição de 10 s, utilizando uma objetiva 100x e 
grade de 600 sulcos/mm. O software FITYK 0.9.8 foi usado para remoção de background, e o ajuste 
dos espetros foi efetuado com função Lorentziana [95]. 
 
3.2.2.5. Microdureza Vickers 
Os pós de cobre tal-qual e os pós produzidos foram caracterizados por microdureza Vickers (10 
gf), para avaliação do efeito da introdução da segunda fase nas propriedades mecânicas dos pós 
produzidos. Os ensaios de microdureza foram efetuados em amostras polidas utilizando um indentador 












4. RESULTADOS E ANÁLISE DE RESULTADOS 
Neste capítulo apresentam-se os resultados obtidos nos ensaios de caracterização dos materiais 
em estudo, e faz-se a sua discussão. 
  
4.1. Caracterização dos materiais de partida 
4.1.1. Cobre eletrolítico 
A análise morfológica do cobre eletrolítico foi realizada por observação no microscópio 
eletrónico de varrimento, operando no modo de deteção de eletrões secundários (SE) (Figura 4.1 a). 
 
 
Figura Error! No text of specified style in document..8 -a) Pó de cobre tal-qual fornecido (imagem de eletrões 
secundários) e b) Difratogramas da amostra de cobre tal-qual recebido. 
A microestrutura observada apresenta morfologia dendrítica, é característica de pós de cobre 
obtidos pela técnica eletrolítica [96]. O tamanho mediano das partículas (d50) determinado foi 
aproximadamente 32,4 μm, e d90 = 63 μm. 
O cobre foi o único material identificado por análise de difração de raios-X do cobre de partida 
(Fig.4.1 b), dentro do limite de detecção do equipamento. O valor de microdureza obtido pelo método 
de microdureza Vickers foi de 104 ( 4) HV. Este resultado está em boa concordância com a literatura 
[97]. 
4.1.2. Grafite  
A morfologia da amostra de grafite em pó tal-qual fornecido é mostrada na micrografia obtida 
por microscopia eletrónica de varrimento (Figura 4.2 a). A imagem indica que a grafite se apresenta em 












































Figura Error! No text of specified style in document..9 - a) Pó de Grafite tal-qual fornecido (imagem de 
eletrões secundários) e b) Espectro Raman do pó de Grafite tal-qual fornecido. 
A Figura 4.2 b apresenta o espectro Raman correspondente ao pó de grafite utilizado, em boa 
concordância com a generalidade dos materiais grafíticos [98]. O espetro apresenta uma banda a 
aproximadamente 1324 cm-1, associada a desordem na estrutura grafítica (banda D) [98]. Uma segunda 
banda (banda G) está localizada aproximadamente a 1569 cm-1 e corresponde à zona central de vibração 
dos átomos de carbono uns contra os outros nos planos de difração [109]. 
4.1.3. Nanotubos de Carbono 
Na Figura 4.3 apresenta-se a imagem obtida por microscopia eletrónica de varrimento de uma 
amostra de pó de nanotubos de carbono de paredes múltiplas IM6 (CNT). Os nanotubos de carbono 
apresentam-se fortemente entrelaçados e aglomerados, devido ao seu elevado coeficiente de esbeltez, a 
elevada flexibilidade e forças de atração dos nanotubos de carbono [99].  
 
Figura Error! No text of specified style in document..10 – a) Pó de Nanotubos de Carbono de Paredes Múltipla 
(CNT), tal-qual fornecido (imagem de eletrões secundários) e b) Espectro Raman do pó nanotubos de carbono de 
parede múltipla IM6 tal-qual fornecido. 
  
A Figura 4.3 b apresenta o espectro Raman para a amostra CNT. Assim como observado no 
espectro Raman do pó de grafite, identificaram-se as bandas D (1342 cm-1) e G (1577 cm-1).  Na 
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espectroscopia Raman, a banda D é ativada quando defeitos de borda estão presentes na rede cristalina 
e, neste caso, está relacionada com o comprimento dos nanotubos [95]. A banda G reflete o grau de 
simetria da rede cristalina e está relacionada com a distância entre os defeitos pontuais na rede de 
carbono, dentre os principais as lacunas e os átomos substitucionais [100,101]. Adicionalmente 
identificaram-se bandas em 2681 cm-1 (banda 2D) e 2915 cm-1 (D+D’), ambas associadas aos defeitos 
presentes na amostra. 
 
4.1.4. Grafeno 
Na figura 4.4 apresenta-se a imagem obtida por microscopia eletrónica de varrimento de uma 
amostra de grafeno TNIRGO. O grafeno apresenta morfologia de nanofolhas curvas com alta densidade 
de locais de borda. Esse tipo de morfologia fornece porosidade e estabilidade estrutural, impedindo o 
empilhamento do grafeno esfoliado [102]. O espectro Raman para a amostra CNT está representado na 
Figura 4.4 b. Observou-se a presença das bandas D e G, em 1351 cm-1 e 1586 cm-1, respetivamente, e 
um pico em torno de 2692 cm-1 atribuído à banda 2D. 
 
       
Figura Error! No text of specified style in document..11 - Pó de Grafeno tal-qual fornecido (imagem de eletrões 
secundários) b) Espectro Raman do pó grafeno TNIRGO tal-qual fornecido. 
 
4.2. Efeito da moagem sobre cobre sem adição de alótropo de carbono 
Na ausência de fase de reforço, os pós de cobre produzidos por moagem seca (Figura 4.5) e por 
moagem na presença de isopropanol como PCA (Figura 4.6) apresentaram características 
microestruturais e morfológicas com evolução semelhante, embora ocorrendo a diferentes tempos de 
moagem. Nos tempos mais curtos a interação entre as esferas de cobre e os pós de cobre é tipicamente 
dúctil-dúctil [86]. A ductilidade das partículas influencia diretamente a soldadura a frio: para a produção 
de uma liga/compósito é necessário que pelo menos 15 % dos componentes sejam dúcteis, uma vez que 




       
       
 
Figura Error! No text of specified style in document..12 - Imagem de baixa ampliação 
em eletrões secundários (ES) de pós de cobre moídos a seco, sem adição de fase de 




O processo de moagem ocorreu em quatro estágios distintos (Fig. 2.6) [86]. No primeiro estágio, 
o cobre fornecido foi deformado pelas colisões esfera-pó-esfera, com alteração da morfologia dendrítica 
(Figura 4.5) para a forma lamelar antes de uma hora de moagem (Figura 4.5a) e 4.6a)). No segundo 
estágio as superfícies deformadas recém-criadas levam a que os pós sejam soldados a frio [86], 
resultando na formação de uma estrutura lamelar e no aumento do tamanho das partículas do pó. Além 
disso, um pouco de pó de cobre solda nas superfícies das esferas e da cuba, revestindo-os e evitando o 
desgaste excessivo. A deformação e o tamanho das lamelas aumentam continuamente durante as 
primeiras duas de moagem no sistema Cu-seco (Figura 4.5 b)) e durante as primeiras duas e quatro horas 
de moagem para o sistema Cu-PCA (Figura 4.6 b) e c)). A partir de então, a deformação plástica do Cu 
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moído leva a encruamento significativo, com aumento de dureza e fragilidade. No terceiro estágio, a 
fratura torna-se o mecanismo predominante, levando à redução do tamanho do pó (Figura 4.5 c) a e), 
4.6 d) e e)). Com o tempo de moagem adicional, as lamelas elementares nas camadas soldadas tornam-
se convolutas devido à soldadura aleatória, provocando alterações substanciais na morfologia das 
partículas de pó, tornando-se mais equiaxiais e consideravelmente menores, sendo este o quarto e último 
estágio. 
 
       
       
 
 
Figura Error! No text of specified style in document..13 - Imagem de baixa ampliação 
em (ES) de pós de cobre moídos com isopropanol: (a) Cu-PCA_1h, (b) Cu-PCA_2h, (c) 
Cu-PCA_4h, (d) Cu-PCA_8h, (e) Cu-PCA_16h. 
 
A Figura 4.7 apresenta os resultados da evolução do tamanho de partícula com o tempo de 
moagem para os sistemas Cu-seco e Cu-húmido, na presença de isopropanol. O pó de cobre seco sofreu 
uma extensa soldadura no segundo estágio de moagem, atingindo dimensão milimétrica após duas horas 
10 µm 




















de moagem (correspondente a um aumento de d50 de, aproximadamente, 25 vezes em comparação ao 
cobre tal-qual fornecido).  
 
 
Figura Error! No text of specified style in document..14 – Variação da distribuição 
de tamanho de partícula (d50) de Cu-Seco e Cu-PCA com o tempo de moagem. 
 
Na presença de PCA (Fig. 4.6) este aumento é mais moderado (~1,75 x d50 após 1h), resultante 
da deformação das dendrites [86]. O tamanho de partícula mantém-se aproximadamente constante (~ 68 
µm) até às 4 horas de moagem. Para tempo superior a 4 h, verifica-se uma diminuição de tamanho de 
partícula, atingindo um valor final próximo de 39 μm para Cu-PCA_16h, valor bastante semelhante ao 
do Cu fornecido (38 μm) (Figura 4.7). Este fato está associado à atuação localizada do álcool como um 
“agente de controle de processo”, agindo como um lubrificante que impede a soldadura entre as 
partículas e também entre partículas, esferas e cubas de moagem [86]. A moagem a seco, por sua vez, 
origina d50 igual a 28,2 μm, podendo concluir-se, que em ambos os casos, os valores são muito mais 
elevados do que os resultados obtidos nos mesmos sistemas, mas utilizando cubas e esferas de alumina 
[36].  Além disso, os pós resultantes são menos equiaxiais. Este resultado pode estar relacionado com a 
menor incorporação de detritos de alumina no sistema.  
De facto, a contaminação decorrente do desgaste do frasco e das bolas é uma desvantagem 
inerente da moagem mecânica [86], resultando na libertação, interação e incorporação de detritos na 
microestrutura desenvolvida. No presente estudo, a única fonte de alumina foram as paredes da cuba (já 
que foram utilizadas esferas de cobre), que estão menos expostas a colisões de alta energia do que as 
esferas e são parcialmente protegidas pelo revestimento de cobre soldado no segundo estágio da 
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moagem. Rodrigues et al. [36] comprovou que uma elevada disponibilidade de alumina acelera a 
produção de pós nanoestruturados homogéneos e contribui para a diminuição geral do tamanho das 
partículas de cobre. 
A contaminação de alumina, identificada por microanálise elementar de EDS, está presente desde 
a primeira hora de moagem, tanto a seco como na presença de PCA. Contudo, a contaminação é muito 
menos acentuada na presença de PCA, verificando-se que até 8 h de moagem, apenas algumas partículas 
de grande dimensão (até cerca de 2 μm) e irregulares de alumina estão presentes, e quase exclusivamente 
distribuídas nos limites de partícula (Figura 4.8 a)). A partir das 8 h de moagem, partículas de alumina 
de menor dimensão (tipicamente < 500 nm, incluindo nanopartículas) são também encontradas na matriz 









Figura Error! No text of specified style in document..8 - a) Imagem obtita por eletrões retrodifundidos (ERD) 
de uma amostra polida de Cu-PCA_1h (as partículas mais escuras, indicadas pelas setas, correspondem a detritos 
de desgaste de alumina libertada pelo meio de moagem) e b) Imagem obtida por ERD de uma amostra polida de 
Cu-PCA_16h, mostrando partículas mais escuras, indicadas pelas setas, correspondentes a detritos de desgaste de 
alumina libertada pelo meio de moagem). 
Analisou-se também o refinamento do cobre com o tempo de moagem, investigando a evolução 
do tamanho médio de cristalite do cobre ao longo do tempo de moagem. O tamanho de cristalite foi 
calculado através da equação de Scherrer, medindo o deslocamento do pico correspondente à reflexão 
de Bragg (200) do cobre por DRX. As Figuras 4.9 a) e b) e a tabela 4.1 mostram as mudanças ocorridas 










1 µm 1 µm 
Figura Error! No text of specified style in document..15 - a) Imagem obtida por eletrões retrodifundidos (ERD) 
de uma amostra polida de Cu-PCA_1h (as partículas mais escuras, indicadas pelas setas, correspondem a detritos 
de desgaste de alumina libertada pelo meio de moagem) e b) Imagem obtida por ERD de uma amostra polida de 
Cu-PCA_16h, mostrando partículas mais escuras, indicadas pelas setas, correspondentes a detritos de desgaste de 










Tabela Error! No text of specified style in document..1 - 
Valores da posição do pico do cobre (200) para o Cu-Seco e Cu-
PCA: variação com o tempo de moagem do sistema. 
Tempo (h) 
Cu-Seco Cu-PCA 
2θ (º) 2θ (º) 
0 49,74 49,74 
1 49,9 49,78 
2 49,78 49,78 
4 49,7 49,82 
8 49,66 49,78 
16 49,58 49,78 
 
A Figura 4.10 mostra a evolução do valor de microdureza Vickers com o tempo de moagem para 
os sistemas Cu-Seco e Cu-PCA. Após 1 h de moagem a dureza das partículas de Cu-Seco (183,5 ± 31,9 
HV) e Cu-PCA (196,9 ± 51,9 HV) são semelhantes e cerca de 52 % superiores à dureza do cobre tal-
qual. Os valores de dureza aumentam com o tempo de moagem para ambos os sistemas, mas são 
superiores para o Cu-PCA relativamente ao Cu-Seco para todos os outros tempos de moagem testados. 
No sistema Cu-PCA o valor de dureza alcançado permanece aproximadamente constante (356 ± 47 HV) 
a partir de 4 h de moagem. No sistema Cu-seco o valor de dureza aumenta progressivamente com o 
tempo de moagem, alcançando o valor máximo de 358,8 ± 31,4 HV, a 16 h de moagem. Estes resultados 
sugerem que o processo de moagem mecânica proporciona mudanças nas características de 
empacotamento dos pós durante a compactação, conferindo, assim, melhoria das características 







Figura Error! No text of specified style in d cument..16 – Evolução do pico (200) nos difractogramas da 





Figura Error! No text of specified style in document..17 - Variação da 
microdureza Vickers nos sistemas Cu-Seco e Cu-PCA com o aumento do 
tempo de moagem. 
 
4.3. Sistema Cobre-Grafite 
A MM por via seca e por via húmida (Fig. 4,11 e Fig. 4.12, respetivamente) resultou na produção 
de compósitos com características morfológicas e microestruturais diferentes entre si e também do 
observado para as formulações Cu-Seco e Cu-PCA. Nos primeiros estágios da moagem, as partículas 
sofreram soldadura a frio, em resultado das colisões sofridas, com formação de novas superfícies 
lamelares (Fig. 4.11 a-b, 4.12 a-b, 4.13 a e 4.14 a) [86]. Como resultado, o tamanho de partícula aumenta 
nos estágios iniciais da moagem (Fig. 4.05c e 4.06c). Conforme descrito anteriormente (§4.2), com o 
aumento do tempo de moagem, a deformação plástica dos pós dúcteis conduziu ao encruamento. O 
endurecimento e fratura frágil resultantes conduziram a considerável redução do tamanho de partículas 
dos sistemas (Figuras 4.11 d, 4.12 d, 4.13 c-e, e 4.14 c-e).  
 









Figura Error! No text of specified style in document..18 – Imagem de baixa ampliação em eletrões 
secundários de pós de Cu-G moídos a seco: (a) Cu-G-Seco_1h, (b) Cu-G-Seco_2h, (c) Cu-G-
Seco_4h, (d) Cu-G-Seco_8h,  (e) Cu-G-Seco_16h. 
      
 
Figura Error! No text of specified style in document..19 (continuação)– Imagem de baixa 
ampliação em eletrões secundários de pós de Cu-G moídos a seco: (a) Cu-G-Seco_1h, (b) Cu-G-
Seco_2h, (c) Cu-G-Seco_4h, (d) Cu-G-Seco_8h,  (e) Cu-G-Seco_16h. 
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Figura Error! No text of specified style in document..20 – Imagem de baixa ampliação em eletrões 
secundários de pós de Cu-G moídos com isopropanol: (a) Cu-G-PCA_1h, (b) Cu-G-PCA_2h, (c) Cu-
G-PCA_4h, (d) Cu-G-PCA_8h,  (e) Cu-G-PCA_16h. 
 
 
Figura Error! No text of specified style in document..21 (continuação)– Imagem de baixa 
ampliação em eletrões secundários de pós de Cu-G moídos com isopropanol: (a) Cu-G-PCA_1h, 
(b) Cu-G-PCA_2h, (c) Cu-G-PCA_4h, (d) Cu-G-PCA_8h,  (e) Cu-G-PCA_16h. 
 
A presença de grafite provocou uma aceleração da cinética de moagem dos pós metálicos, uma 
vez que a deformação localizada provocada pela presença de partículas de segunda fase acelera 
o encruamento, levando a uma maior eficácia do processo de fratura [103]. Além disso, espera-
se que as partículas de compósito formadas, duras e frágeis, atuem como agentes de moagem 
adicionais, reduzindo o tempo de moagem necessário para alcançar o estado estacionário [103]. 
Todo o processo de moagem mecânica foi assim concluído num tempo menor, relativamente aos 
sistemas Cu-Seco e Cu-PCA, com diminuição significativa de tamanho de partícula a partir de 8 
h de moagem. 
        












       
Figura Error! No text of specified style in document..22 – Imagens de eletrões 
retrodifundidos de amostras polidas de Cu-G-Seco:  (a) Cu-G-Seco_1h, (b) Cu-G-
Seco_2h, (c) Cu-G-Seco_4h, (d) Cu-G-Seco_8h,  (e) Cu-G-Seco_16h. 
 
Figura Error! No text of specified style in document..23 (continuação)– Imagens 
de eletrões retrodifundidos de amostras polidas de Cu-G-Seco:  (a) Cu-G-Seco_1h, 
(b) Cu-G-Seco_2h, (c) Cu-G-Seco_4h, (d) Cu-G-Seco_8h,  (e) Cu-G-Seco_16h. 
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Figura Error! No text of specified style in document..24 - Imagens de eletrões 
retrodifundidos de amostras polidas de Cu-G-PCA: (a) Cu-G-PCA_1h, (b) Cu-G-
PCA_2h, (c) Cu-G-PCA_4h, (d) Cu-G-PCA_8h,  (e) Cu-G-PCA_16h. 
 
Verificou-se que as partículas do sistema Cu-G seco apresentaram morfologia lamelar, com 
predominância de partículas deformadas e soldadas logo após primeira hora de moagem (Figuras 4.13 
a-e e Figura 4.14 a-e). Os limites interfaciais devido à soldadura são visíveis e as partículas lamelares 
aglomeram-se aleatoriamente. Aparentemente, o mecanismo de fratura surge após 4 horas de moagem. 
Observa-se o mesmo no sistema Cu-G com PCA, mas de uma forma menos acentuada (Figuras 4.13 a 
e 4.14 a): neste sistema, a fratura foi observada para tempos menores, levando à diminuição do tamanho 
de partícula e ao seu refinamento, uma vez que o PCA impediu a aglomeração de partículas. Verificou-
se também, tanto no sistema seco como no húmido, a presença de partículas de pó contendo 
nanopartículas distribuídas na matriz de cobre após as 16 horas de moagem (Figuras 4.13e e 4.14e, 
respetivamente). É também de referir que, em ambos os sistemas, foi identificada alumina proveniente 
do meio de moagem: a alumina removida da cuba por desgaste ou impacto fica livre no sistema e pode 
ser incorporada na matriz de cobre, aumentando a quantidade total de partículas de reforço dispersas. 
Além disso, a moagem diminuiu continuamente o tamanho das partículas de alumina livres, gerando 
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uma distribuição espacial cada vez mais homogénea de partículas mais finas. No entanto, para tempos 
de moagens acima de 8 h a quantidade de alumina introduzida no sistema foi aparentemente mais 
elevada e uma quantidade significativa de partículas de alumina com dimensão micrométrica 
permaneceu entre os pós de cobre. Novamente, verificou-se que no sistema Cu-G-PCA este desgaste foi 
menos acentuado, pois o PCA funciona como lubrificante.  
A contaminação decorrente do meio de moagem é uma desvantagem comum da moagem 
mecânica, e espera-se que o nível de impurezas aumente com a energia e o tempo de moagem [86]. No 
presente estudo a alumina desgastada parece ter sido totalmente incorporada no compósito produzido, 
exceto para 16 h de moagem. Neste caso, pode observar-se uma quantidade significativa de alumina 
micrométrica que não foi incorporada na matriz de cobre, em ambos os sistemas. 
A Figura 4.15 a mostra a variação do tamanho de partícula (d50) com o tempo de moagem para os 
sistemas Cu-G-Seco e Cu-G-PCA. Observou-se que, durante as primeiras 4 h de moagem, o valor de 
d50 para o pó Cu-G-Seco sofreu um ligeiro aumento (de 46,5 para 64,3 %μm, i.e.), sugerindo soldadura 
limitada no sistema para tempos superiores a este. Após 4 horas, d50 aumenta de ~ 64,3 para 77,8 μm 
devido à soldadura das partículas, sendo que após 8 h de moagem, decresce para  
~ 54,09 μm em resultado do mecanismo de fratura. Este valor é cerca de 70 % superior ao tamanho de 
partícula inicial do cobre tal como fornecido.  
Para os pós de Cu-G-PCA, o tamanho de partícula nas primeiras 8 horas aumentou menos do que 
no sistema seco, diminuindo para valores de tempo superiores à 8 h até ao valor mínimo de 17.1 µm 
após 16 h de moagem (47 % inferior ao tamanho inicial do cobre tal-qual). Neste caso, verifica-se a 
predominância do mecanismo de fratura, sendo que na moagem a seco ocorre aglomeração dos pós com 
o consequente aumento de tamanho de partícula. A comparação da evolução dos valores de d50 com o 
tempo de moagem, para os sistemas Cu-G-Seco e Cu-G-PCA, sugere que a redução de tamanho de 
partícula foi menos efetiva na moagem a seco, apresentando os dois sistemas, um perfil equivalente a 
partir das 8 h de moagem. Como resultado, a distribuição do tamanho das partículas de pó (size span) 
(4.1), a partir das 8 h de moagem, é bastante semelhante para os dois sistemas (Figura 4.19 b).  
 
𝑆𝑖𝑧𝑒 𝑠𝑝𝑎𝑛 =  
(d90−d10)
𝑑50
                                                        4.1 
 
Os parâmetros d10 e d90 estão relacionados aos diâmetros de corte da curva de distribuição 
acumulada em 10 % e 90 %, respetivamente, enquanto que, o parâmetro d50 está relacionado à mediana 



















Tal como o álcool isopropílico, a grafite parece funcionar localmente como “agente de controle 
de processo” (PCA), impedindo a soldadura e aglomeração das partículas de pó durante a moagem. Este 
resultado está em concordância com resultados obtidos por outros autores [115]. Por esta razão, o efeito 
de soldadura é muito mais rápido no sistema húmido do que no sistema seco. Quer o efeito lubrificante 
da grafite como o do agente de controlo de processo utilizado (álcool isopropílico), impedem a soldadura 
para baixos valores de tempo de moagem, o que parece indicar uma vantagem na utilização do sistema 
Cu-G-PCA relativamente a Cu-G-Seco.   
De posse dos dados de difração de raios X (Figura 4.16 a e b) foi feito o refinamento dos 
parâmetros estruturais, sendo possível assim, determinar o tamanho das cristalites de cobre para todos 
os planos cristalográficos usando a equação de Scherrer. Nas figuras observam-se mudanças no padrão 
da reflexão do cobre (200), e, consequentemente, na evolução do tamanho da cristalite do cobre ao longo 
do tempo de moagem. Verifica-se que ambos os sistemas apresentaram valores inferiores de intensidade 
do pico (200) relativamente ao do cobre fornecido. O valor mínimo de intensidade do pico é atingido 
com 16 e 8 h de moagem para o Cu-G-Seco e Cu-G-PCA, respetivamente. Utilizando os valores da 
largura a meia altura do pico (200), calculou-se o tamanho de cristalite (D) para os vários tempos de 
moagem pelo método Scherrer. Obtiveram-se os valores mínimos de D = 18,1 nm para 8 h de moagem 
para o Cu-G-Seco e de D = 19,7 nm para 16 h de moagem para o Cu-G-PCA. Por comparação com o 
tamanho de cristalite do cobre tal-qual fornecido obtido pelo mesmo método (45 nm), verifica-se que o 
sistema Cu-G-Seco apresenta uma redução de 60 % no tamanho de cristalite, e o sistema Cu-G-PCA 
uma redução de 56 %. A tabela 4.2 mostram as mudanças ocorridas durante a moagem mecânica no 








Figura Error! No text of specified style in document..25 – a) Variação do tamanho de partícula (d50) com o 
tempo de moagem, para os sistemas Cu-G-Seco e Cu-G-PCA e b) Distribuição do tamanho de partícula (size 









Tabela Error! No text of specified style in document..2 
- Valores de posição do pico (200) do cobre para os 
sistemas Cu-G-Seco e Cu-G-PCA 
Tempo (h) 
Cu-G-Seco Cu-G-PCA 
2θ (º) 2θ (º) 
0 49,74 49,74 
1 49,78 49,74 
2 49,78 49,82 
4 49,74 49,86 
8 49,82 49,74 
16 49,74 49,82 
 
Procedeu-se também ao estudo da modificação da estrutura da grafite com o tempo de moagem, 
através da análise dos espetros Raman dos pós de Cu-G em função do tempo de moagem (Figuras. 4.17 
e 4.18, respetivamente para o sistema seco e com PCA), e sua comparação com o espetro Raman do pó 
de grafite tal-qual fornecido. As bandas D e G da grafite ficam a 1342 e 1568 cm-1, respetivamente, e 
estão relacionados com a vibração da ligação C-C sp2. O pico G reflete o grau de simetria da rede 
cristalina e relaciona-se com a distância entre defeitos pontuais na rede de carbono [100,104]. O pico D 
aparece exclusivamente na grafite policristalina, e está relacionado com a presença de defeitos de limite 
da rede cristalina.   
Figura Error! No text of specified style in document..26 – Mudanças na forma e na intensidade do pico (200) 





Figura Error! No text of specified style in document..27- Evolução dos 
espetros de Raman de pós Cu-G-Seco em função do tempo de moagem: 
(a) Cu tal-qual fornecido, (b) Cu-G-Seco 1h, (c) Cu-G-Seco 2h, (d) Cu-




Figura Error! No text of specified style in document..28 - Evolução dos 
espetros de Raman de pós Cu-G-PCA em função do tempo de moagem: 
(a) Cu tal-qual fornecido, (b) Cu-G-PCA 1h, (c) Cu-G-PCA 2h, (d) Cu-
G-PCA 4h, (e) Cu-G-PCA 8h e (f) Cu-G-PCA 16h. 
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O mesmo perfil do pico D esteve presente ao longo da moagem. Com o aumento do tempo de 
moagem, aumenta a intensidade de ambos os picos (Figura 4.19), D e G, e o seu máximo desloca-se 
para números de onda maiores (Figura 4.20). Verifica-se também o aumento da intensidade relativa do 
pico de D em relação ao pico G (Figura 4.21).  
A distinção entre nanopartículas de alumina (provenientes de contaminação) e de grafite não foi 
possível por observação em modo de eletrões retrodifundidos, por insuficiência de contraste nas 
imagens. No entanto, a razão entre a intensidade (ID/IG) e entre a área (AD/AG) dos picos D e G nos 
espetros Raman indicam a redução da grafite à escala nanométrica (Figura 4.19). Enquanto (ID/IG) varia 
inversamente com o tamanho médio das cristalites na direção do plano (200) [104], a razão (AD/AG) 
representa informação combinada sobre a presença de defeitos de tamanho não pontual (pico D) e de 
defeitos pontuais (pico G), ou seja, defeitos totais [100]. No presente estudo, verificou-se que a razão 
ID/IG permanece praticamente constante entre 1 e 4 h de moagem a seco, enquanto na moagem com PCA 
verifica-se uma ligeira diminuição nesse mesmo período de moagem. A partir das 4 h, ID/IG diminui 
ligeiramente para o sistema seco e aumenta para o sistema com PCA (Figura 4.23), indicando que, para 
tempos de moagem acima de 4 hora, a incidência de defeitos caracterizados pelo pico D é maior que a 
incidência de defeitos pontuais (pico G) no sistema húmido e, no sistema seco, os defeitos pontuais são 
mais presentes que os demais defeitos. Quanto à razão de áreas, verifica-se uma diminuição para ambos 
os sistemas até às 4 h de moagem. Entre as 4 e 8 h AD/AG aumenta para ambos os sistemas, sugerindo 
destruição crescente da rede cristalina. A amorfização parcial surge, no entanto, mais tardiamente no 
sistema seco com o alargamento do pico G a partir das 8 h, enquanto esta começa mais cedo no sistema 
com PCA (a partir das 4h). Essa tendência constata-se pela posição dos picos D e G (Figuras 4.20 e 
4.21). 
 
Figura Error! No text of specified style in document..29 - Relação entre os picos D 
e G nos sistemas Cu-G-Seco e Cu-G-PCA. 
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No global, estes resultados parecem indicar que o tempo de 4 h de moagem é um limite adequado 
para o processamento dos sistemas Cu-G-Seco e Cu-G-PCA por MA, permitindo distribuições 
uniformes dos tamanhos de partícula, enquanto aproveita eficazmente a proporção da grafite, antes que 
ocorra degradação mecânica excessiva da estrutura da grafite e contaminação com alumina. 
 
 
Figura Error! No text of specified style in document..30 - Variação da 
posição do máximo do pico D nos sistemas Cu-G-Seco e Cu-G-PCA com 
o tempo de moagem. 
 
 
Figura Error! No text of specified style in document..31 – Variação 
da posição do máximo do pico G nos sistemas Cu-G-Seco e Cu-G-PCA 




Usando o procedimento empírico descrito por [104], determinou-se um tamanho médio das 
cristalites de carbono de aproximadamente 7 nm, em boa concordância com os resultados de outros 
autores [105]. Para períodos de moagem mais longos, a intensidade relativa dos picos diminuiu, o que 
além de contribuir para a ampliação do pico do G, tem sido relacionado ao transtorno estrutural e 
corresponde a estágios iniciais de amorfização da grafite [104]. 
Procedeu-se adicionalmente ao estudo da microdureza Vickers dos pós produzidos. No sistema 
Cu-G-Seco o número de dureza Vickers aumenta com o tempo de moagem (Figura 4.22), 
espectavelmente em resultado do encruamento da matriz de cobre combinado com a dispersão de 
partículas de segunda fase de grafite. Não foi possível obter os valores de microdureza para o sistema 
Cu-G-PCA: a carga mínima disponível produziu neste sistema marcas de dureza de maior dimensão do 
que as pequenas partículas produzidas. 
 
 
Figura Error! No text of specified style in document..32 - 
Microdureza Vickers para o cobre e para o sistema Cu-G-Seco, ao 
longo do tempo de moagem. 
 
4.4. Sistema Cobre-Nanotubos de carbono 
Efetuou-se um estudo semelhante para o sistema cobre-nanotubos de carbono (Cu-CNT), tanto a 
seco (Cu-CNT-Seco) como por via húmida (Cu-CNT-PCA). A evolução das características 
morfológicas e microestruturais dos pós Cu-CNT com o tempo de moagem é significativamente 
diferente quando se realizou moagem a seco e com PCA (Figuras 4.23 a 4.26), e também diferente do 
comportamento observado para as formulações Cu-Seco e Cu-PCA descritas na Secção 4.2. A moagem 
de lotes de Cu-CNT-Seco (Figuras 4.23 a) a e) e Figuras 4.25 a) a e)) resultou na deformação das 
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dendrites do cobre, com aumento de tamanho das partículas de pó, na primeira hora de moagem (Figura 
4.23 a)).  
 
       
       
 
 
Figura Error! No text of specified style in document..33  - Imagem de baixa 
ampliação em eletrões secundários de pós de Cu-CNT moídos a seco: (a) Cu-CNT_1h, 
(b) Cu-CNT_2h, (c) Cu-CNT_4h, (d) Cu-CNT_8h,  (e) Cu-CNT_16h. 
 
A fase de fratura começou durante a segunda hora de moagem, bem como a redução do tamanho 
das partículas de pó (Figura 4.23 b) e 4.25 b)). Isso assemelha-se ao comportamento dos lotes de Cu-
PCA, embora o estágio de fratura se tenha tornado dominante em tempos muito superiores. 
Simultaneamente, a soldadura a frio das lamelas também progrediu, tanto pela nova união de lamelas 
individuais como por convolução de lamelas elementares nas camadas soldadas (Figuras 4.25 c) e d)), 
devido à soldadura aleatória. Isto resultou em pós cada vez mais equiaxiais e consideravelmente 
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Figura Error! No text of specified style in document..34 - Imagem de baixa 
ampliação em eletrões secundários de pós de Cu-CNT moídos com isopropanol: (a) 
Cu-CNT-PCA_1h, (b) Cu-CNT-PCA_2h, (c) Cu-CNT-PCA_4h, (d) Cu-CNT-
PCA_8h,  (e) Cu-CNT-PCA_16h. 
 
Embora similar em relação à progressão do tamanho das partículas de pó, a morfologia do pó de 
sistemas Cu-CNT-Seco e Cu-CNT-PCA (Figuras 4.24 a) a e) e Figuras 4.26 a) a e)) evoluiu de forma 
diferente. Na ausência de PCA, os pós aparecem para adquirir forma de placa (em vez de equiaxial), o 
que vai ao encontro dos resultados obtidos por outros autores [25,106,107].  
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Figura Error! No text of specified style in document..35 - Imagens de eletrões 
retrodifundidos de amostras polidas de Cu-CNT-Seco: (a) Cu-CNT-Seco _1h, (b) 
Cu-CNT-Seco _2h, (c) Cu-CNT-Seco _4h, (d) Cu-CNT-Seco _8h,  (e) Cu-CNT-
Seco _16h. 
 
      
Figura Error! No text of specified style in document..36 - Imagens de eletrões 
retrodifundidos de amostras polidas de  Cu-CNT-PCA : (a) Cu-CNT-PCA _1h, (b) Cu-CNT-



























A evolução geral da variação do tamanho de partícula ao longo do tempo foi bastante semelhante 
para sistemas seco e húmido (Figura 4.27). Não são apresentados os valores para todos os tempos de 
moagem, uma vez que a nível experimental não foi possível obtê-los. Para ambos os sistemas, o tamanho 
mínimo das partículas de pó foi alcançado após 2 horas de moagem, correspondendo a, 
aproximadamente, 22,46 m e 23,63 m, para os sistemas húmido e seco, respetivamente. Estes valores 
de d50 correspondem respetivamente a uma diminuição de 30,68 % e 27,07 % em relação ao diâmetro 
de partícula do pó de cobre fornecido. Após 16 h de moagem, o d50 aumentou, principalmente para Cu-
CNT-Seco.  
Esta situação é, provavelmente, um resultado de um maior grau de aglomeração de partículas na 
ausência de PCA, podendo conclui-se que os CNTs atuaram, aparentemente, como “agentes de controlo 
de processo”, similarmente ao álcool isopropílico. A ação lubrificante do CNT leva a uma má adesão 
entre o pó de cobre, impedindo a colagem e a soldadura a frio. Como resultado, o tamanho das partículas 
de pó e a distribuição do seu tamanho (Figura 4.27) são bastante semelhantes com ou sem adição de 
álcool isopropílico. Na secção anterior, verificou-se que a grafite também funciona como um “agente 
de controlo de processo”, mas, apesar desta ação é ainda necessária a presença de álcool isopropílico 
para evitar a aglomeração de cobre [36]. Este resultado sugere que os CNTs têm uma ação lubrificante 
mais poderosa em sistemas de pó de cobre do que a grafite.  
 




Figura Error! No text of specified style in document..37 (continuação) - Imagens 
de eletrões retrodifundidos de amostras polidas de  Cu-CNT-PCA : (a) Cu-CNT-





























Figura Error! No text of specified style in document..38 – a) Variação do tamanho de partícula (d50) com o 
tempo de moagem, para os sistemas Cu-CNT-Seco e Cu-CNT-PCA e b) Distribuição do tamanho de partícula 
(size spam) ao longo do tempo de moagem, para os sistemas Cu-CNT-Seco e Cu-CNT-PCA. 
  
Em relação ao refinamento de cobre com o tempo de moagem, verificou-se que adicionalmente 
ao processo de redução de tamanho de pó global, a moagem também conduziu ao refinamento estrutural 
de cobre com o aumento do tempo de moagem. Independentemente da composição do sistema, o 
alargamento do pico (200) DRX total e a diminuição da intensidade de pico ocorreram durante a 
moagem mecânica do pó de cobre (Figura 4.28a e b, Tabela 4.3). Verifica-se que ambos os sistemas 
apresentam valores inferiores de intensidade do pico relativamente ao cobre fornecido, atingindo, ambos 
os sistemas, o valor mínimo às 16h de moagem. Utilizando os valores da largura a meia altura do pico 
(200), foi calculado o tamanho do cristalite para os vários tempos de moagem, pelo método Williamson-
Hall, tendo-se obtido um valor mínimo de D de 15,9 nm para 4h de moagem para Cu-CNT-Seco e de 
15,1 nm para 16h de moagem para o Cu-CNT-PCA. Por comparação com o tamanho de cristalite do 
cobre fornecido (45 nm), obtido pelo mesmo método, verifica-se que o sistema Cu-CNT-Seco apresenta 




















Figura Error! No text of specified style in document..39 - Mudanças na forma e na intensidade do pico do cobre 




Tabela Error! No text of specified style in 
document..3 - Valores da posição do pico do cobre 
(200) para o Cu-CNT-Seco e Cu-CNT-PCA. 
Tempo (h) 
Cu-CNT-Seco Cu-CNT-PCA 
2θ (º) 2θ (º) 
0 49,74 49,74 
1 49,66 49,66 
2 49,66 49,7 
4 49,66 49,66 
8  49,74 
16 49,74 49,82 
 
Em relação à incorporação e modificação de CNT com o aumento de tempo de moagem, 
verificou-se que a presença de CNTs nas formulações parece causar efeitos importantes relativamente à 
incorporação de partículas de segunda fase. Nos sistemas Cu-Seco e Cu-PCA estão presentes 
quantidades significativas de detritos de alumina, procedentes da cuba de moagem, tanto entre os pós 
de cobre como incorporados no compósito (conforme apresentado no ponto 4.1.2). Embora esta 
contaminação possa reforçar até um certo ponto, as propriedades mecânicas do compósito [86], espera-
se que a falta de controlo sobre a quantidade e dimensão das partículas de alumina origine redução das 
propriedades de transporte elétrico e térmico do cobre, assim como diminuir a sua tenacidade à fratura 
[107]. Quando os CNT estão presentes, a alumina micrométrica é maioritariamente distribuída entre os 
pós de cobre (Figura 4.25 e)), sendo muito escassa no interior dos pós compósitos. Pode concluir-se que 
ambos os sistemas, Cu-CNT-Seco e Cu-CNT-PCA, contêm nanopartículas distribuídas 
homogeneamente no cobre (Figuras 4.25 e) e 4.26 e)), mas que, o principal desafio da dispersão eficiente 
do reforço de CNT na matriz de metal foi conseguido, uma vez que não são visíveis grãos à escala 
micrométrica.  
Os resultados da espectroscopia Raman indicam claramente a presença de CNTs na matriz de 
cobre, nos sistemas Cu-CNT-Seco e Cu-CNT-PCA (Figuras 4.29 e 4.30). Nos espetros Raman de todos 
os materiais de carbono [108], as características mais proeminentes nos CNT IM6 moídos são os picos 
G (em torno de 1570 cm -1) e D (cerca de 1340 cm-1). A comparação dos espetros Raman dos compósitos 
de CNT e CNT tal-qual fornecidos, permite avaliar a extensão dos defeitos introduzidos pela moagem 
dos nanotubos ao longo do tempo, que se esperam prejudiciais para o efeito de reforço.  
Comportamentos diferentes ocorreram até às 8 horas dependendo da presença de álcool 
isopropílico. Para Cu-CNT-PCA, ID/IG aumentou continuamente durante as primeiras 8 horas, o que 
indica que o comprimento de CNT diminuiu de forma constante. A AD/AG permaneceu 
aproximadamente constante até às 8 horas, e a partir desse tempo começou a aumentar. Até então a 
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energia de moagem provavelmente foi usada nos nanotubos para o seu desenrolamento e corte, ao invés 
de destruir a simetria da rede de carbono. Adicionalmente a 4 horas de moagem, o pico G alargou-se 
(Figura 4.31), que juntamente com o deslocamento de pico de G para 1600 cm-1 tem sido relacionado 
com estádios iniciais de amorfização de carbono (Tuinstra, 1970). Para Cu-CNT-Seco, tanto a ID/IG 
como a AD/AG diminuem a partir das 8 h, indicando que tanto o comprimento do tubo como a rede 
cristalina estão a ser destruídos. No entanto, a amorfização parece ocorrer mais tarde no caso do Cu-
CNT-PCA, uma vez que se verifica o alargamento mais suave do pico G (Figura 4.30). A partir de 8 h, 
verificou-se um aumento dos valores de ID/IG e AD/AG para ambos os sistemas, sugerindo que começa a 
ocorrer uma maior destruição mecânica dos sistemas. 
 
Figura Error! No text of specified style in document..40 - Evolução dos espetros de Raman de pós Cu-CNT-
Seco em função do tempo de moagem: (a) CNT-Seco, (b) Cu-CNT-Seco 1h, (c) Cu-CNT-Seco 2h, (d) Cu-CNT-




Figura Error! No text of specified style in document..41 - Evolução dos espetros de Raman de pós Cu-CNT-
PCA em função do tempo de moagem: (a) CNT-PCA, (b) Cu-CNT-PCA 1h, (c) Cu-CNT-PCA 2h, (d) Cu-CNT-
PCA 4h, (e) Cu-CNT-PCA 8h e (f) Cu-CNT-PCA 16h. 
 
 
Figura Error! No text of specified style in document..42 - Relação 
entre os picos D e G dos sistemas Cu-CNT-Seco e Cu-CNT-PCA. 
 
Informações adicionais foram obtidas pela variação da posição do pico D durante a moagem [95], 
verificando-se que para o sistema Cu-CNT-PCA, a posição do pico foi mantida aproximadamente 
constante a 1328,4 ± 0,8 cm-1, sugerindo que não ocorreu desaglomeração dos CNT. No entanto, durante 
a moagem a seco, a posição do pico D foi mantida aproximadamente constante apenas até às 4 horas, 
quando começou a deslocar-se para valores de número de onda mais baixos como resultado da 





Figura Error! No text of specified style in document..43 – Variação 
da posição do máximo do pico D nos sistemas Cu-CNT-Seco e Cu-
CNT-PCA, com o tempo de moagem. 
         
 
Figura Error! No text of specified style in document..44 – Variação 
da posição do máximo do pico G nos sistemas Cu-CNT-Seco e Cu-
CNT-PCA, com o tempo de moagem. 
 
De um modo geral, estes resultados sugerem que o tempo moagem de 4 horas é um limite 
adequado para processamento de Cu-CNT-PCA e Cu-CNT-Seco por MA, permitindo distribuições 
uniformes, e um aproveitamento eficaz da proporção de CNT, antes de ocorrer degradação mecânica 
excessiva. Com o aumento do tempo de moagem, as novas superfícies lamelares criadas permitiram a 
soldadura a frio e o aumento do tamanho do pó nos estágios iniciais de moagem. Para tempos superiores, 
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a deformação plástica do pó dúctil conduz a endurecimento e fratura, com redução considerável das 
novas superfícies lamelares. 
Em relação ao estudo da microdureza dos sistemas Cu-CNT-Seco e Cu-CNT-PCA (Figura 4.34) 
verifica-se que no sistema Cu-CNT-PCA, a microdureza apresenta valores superiores ao sistema Cu-
CNT-Seco até às 4 h. Depois das 4 h de moagem, os valores de microdureza do sistema Cu-CNT-PCA 
mantiveram-se particamente inalterados enquanto no sistema Cu-CNT-Seco houve um aumento da 
microdureza, que superou o sistema Cu-CNT-PCA, mantendo-se depois constante a partir das 8h de 
moagem.  
Todos os resultados apresentados parecem indicar que o processamento por MM do sistema Cu-
CNT-PCA para um tempo de moagem de 4h, permite obter um melhor compósito, em comparação com 
o sistema Cu-CNT-Seco, por apresentar: melhores características morfológicas e microestruturais, uma 
distribuição mais uniforme de tamanhos de partícula, um aproveitamento mais eficaz da proporção de 
CNT antes de ocorrer degradação mecânica excessiva, e o valor máximo de dureza desse sistema. 
 
 
Figura Error! No text of specified style in document..45 - 
Microdureza Vickers para o cobre e para os sistemas Cu-CNT-Seco e 
Cu-CNT-PCA, ao longo do tempo de moagem. 
 
4.5. Sistema Cobre-Grafeno 
A MM da mistura de cobre-grafeno, tanto a seco como a húmido, resultou na produção de 
compósitos nanoestruturados de matriz de cobre. A evolução das características morfológicas e 
microestruturais dos pós de Cu-Gra com o tempo de moagem foi diferente quando a moagem é efetuada 
a seco ou por via húmida (com álcool isopropílico), e também foi diferente do comportamento observado 
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para as formulações Cu-Seco e Cu-PCA. A moagem de lotes secos de Cu-Gra (Figuras 4.35a a 4.35e) 
resultou em deformação dendrítica do cobre e deformação, com aumento de tamanho de pó na primeira 
hora. A fase de fratura começou logo nas primeiras horas de moagem, bem como a redução do tamanho 
do pó. Na moagem húmida (Cu-Gra-PCA) foi muito difícil identificar a fase de soldadura. 
Embora similar em relação à progressão do tamanho do pó, a morfologia do Cu-Gra-Seco (Figuras 
4.35a a 4.35e e 4.37a a 4.37e) e do Cu-Gra-PCA (Figuras 4.36a a 4.36e) evoluiu de forma diferente: na 
ausência de álcool isopropílico, os pós adquirirem forma de placa em vez de forma equiaxial, o que vai 
de encontro aos resultados obtidos por outros autores [25,106,107]. No sistema húmido, este efeito é 
muito mais ligeiro (Figuras 4.36a a 4.36e).  
 
       
       
     
Figura Error! No text of specified style in document..46 - Imagem de baixa 
ampliação em eletrões secundários de pós de Cu-Gra moídos a seco: (a) Cu-CNT-
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Figura Error! No text of specified style in document..47 - Imagem de baixa ampliação em 
eletrões secundários de pós de Cu-Gra moídos com isopropanol: (a) Cu-CNT-Gra-PCA_1h, 
(b) Cu-Gra-PCA_2h, (c) Cu-Gra-PCA _4h, (d) Cu-Gra-PCA _8h,  (e) Cu-Gra-PCA _16h. 
 
    
       
 
 
Figura Error! No text of specified style in document..48 (continuação)- Imagem 
de baixa ampliação em eletrões secundários de pós de Cu-Gra moídos com 
isopropanol: (a) Cu-CNT-Gra-PCA_1h, (b) Cu-Gra-PCA_2h, (c) Cu-Gra-PCA _4h, 
(d) Cu-Gra-PCA _8h,  (e) Cu-Gra-PCA _16h. 
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Figura Error! No text of specified style in document..49 - Imagens de eletrões 
retrodifundidos de amostras polidas de Cu-Gra-Seco: (a) Cu-Gra-Seco_1h, (b) Cu- 
Gra-Seco_2h, (c) Cu-Gra-Seco_4h, (d) Cu-Gra-Seco_8h,  (e) Cu-Gra-Seco_16h. 
       
Figura Error! No text of specified style in document..50 (continuação) - Imagens 
de eletrões retrodifundidos de amostras polidas de Cu-Gra-Seco: (a) Cu-Gra-
Seco_1h, (b) Cu- Gra-Seco_2h, (c) Cu-Gra-Seco_4h, (d) Cu-Gra-Seco_8h,  (e) Cu-
Gra-Seco_16h. 
A evolução geral das características de distribuição e de tamanho das partículas foi bastante 
diferente para os dois sistemas (Figura 4.38 a). O tamanho mínimo de partícula foi alcançado após 8 e 
4 h de moagem, para Cu-Gra-PCA (5,34 m) e Cu-Gra-Seco (18,15 m) respetivamente. Estes valores 



















partícula do pó de cobre de partida. No sistema Cu-Gra-PCA observa-se diminuição continua e mais 
destacada até às 16h de moagem, embora a partir das 4 h, o valor se mantém praticamente constante. No 
sistema Cu-Gra-Seco verifica-se uma diminuição ligeira do tamanho de partícula até às 8 h de moagem, 
e depois um incremento significativo até 16 h. Este aumento resulta, provavelmente, de um maior grau 
de aglomeração de partículas na ausência de álcool isopropílico. Relativamente à distribuição do 
tamanho de partícula ao longo do tempo de moagem (Figura 4.38b), os perfis para os dois sistemas são 
bastante semelhantes, verificando-se, no entanto, que para o sistema Cu-Gra-PCA, os valores 
apresentam uma menor variação. Estes resultados sugerem que o grafeno, em conjunção com o álcool 
isopropílico, tem uma ação lubrificante muito poderosa, uma vez que permitem obter partículas com 
tamanhos muito reduzidos (aprox. 5 µm), em comparação com os sistemas com grafite ou nanotubos de 
carbono. O próprio sistema Cu-Gra-Seco permite obter partículas com tamanhos mais reduzidos do que 
os sistemas Cu-G e Cu-CNT, com ou sem álcool isopropílico, indicando o potencial da grafite com 
agente de controlo de processo.  
Em relação ao refinamento de cobre ao longo do tempo de moagem, verificou-se que 
adicionalmente ao processo de redução de tamanho de pó global, a moagem também conduziu ao 
refinamento estrutural de cobre com o aumento do tempo de moagem (Figuras 4.39a e b, Tabela 4.4). 
Independentemente da composição do sistema, o alargamento do pico (200) DRX total e a diminuição 
da intensidade de pico ocorreram durante a moagem mecânica do pó de cobre, apesar deste último 
parâmetro ter apresentado uma variação irregular. Como uma tendência geral, o aumento do tempo de 
moagem conduziu a um refinamento estrutural em todos os sistemas estudados (adicionalmente ao 
























Figura Error! No text of specified style in document..51 – a) Variação do tamanho de partícula (d50) com o 
tempo de moagem, para os sistemas Cu-Gra-Seco e Cu-Gra-PCA e b) Distribuição do tamanho de partícula (size 











Tabela Error! No text of specified style in 
document..4 - Valores da posição do pico do cobre ( 
 
Tabela 3.4 - Valores da posição do pico do cobre 




2θ (º) 2θ (º) 
0 49,74 49,74 
1 49,86 49,78 
2 49,74 49,82 
4 49,78 49,74 
8 49,86 49,82 
16 49,66 49,78 
 
Verifica-se que no sistema Cu-Gra-Seco, a intensidade do pico (200) aumenta logo após 1 h de 
moagem, e depois diminui continuamente até atingir o valor mínimo às 16 h. O sistema Cu-Gra-PCA 
apresenta uma diminuição significativa na intensidade do pico (200) após 2h de moagem, atingindo o 
valor mínimo às 4 h de moagem. 
Enquanto um tamanho da cristalite de aprox. 45 nm foi determinado (método de Scherrer) para o 
cobre fornecido, este valor só apresenta uma diminuição significativa no sistema Cu-Gra-Seco a partir 
das 16h de moagem. Já no sistema Cu-Gra-PCA, este valor diminuiu significativamente após a quarta 
hora atingindo um valor mínimo na última hora de moagem, às 16 h.  
O refinamento de cobre é menos eficaz no Cu-Gra-Seco, uma vez que o tamanho de cristalite 
apenas atinge um patamar ao chegar às 16 h, com um valor de 15,5 nm (diminuição de cerca de 66 % 
em comparação com o cobre fornecido). O refinamento microestrutural é muito mais eficiente em 
formulações húmidas de Cu-Gra (na presença do álcool isopropílico), uma vez que a diminuição do 
tamanho de cristalite ocorre mais rapidamente. Em termos globais, a diminuição do tamanho da cristalite 
é similar para os 2 sistemas, uma vez que se obtém um valor de aprox. 14 nm para o sitema Cu-Gra-
Figura Error! No text of specified style in document..52   - Mudanças na forma e na intensidade do pico do 
cobre (200) com o tempo de moagem nos sistemas a) Cu-Gra-Seco e b) Cu-Gra-PCA. 
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PCA após 16 horas de moagem, que corresponde a uma diminuição de 69 % em comparação com o 
cobre de partida. Isto sugere que, enquanto um agente lubrificante estiver presente no sistema para 
dificultar a soldadura a frio, a sua composição não é decisiva no que se refere ao dimensionamento da 
estrutura do sub-grão. Espera-se ainda que o pequeno tamanho de cristalite de cobre atingido deve 
corresponder a um aumento da microtensão residual, visando a melhoria significativa das propriedades 
mecânicas [25]. 
Em relação à incorporação e modificação do grafeno com os tempos de moagem verificou-se que 
a sua presença nas formulações parece causar efeitos importantes relativamente à incorporação de 
partículas de segunda fase. Nos sistemas Cu-Gra-Seco e Cu-Gra-PCA, estão presentes quantidades 
significativas de detritos de alumina desgastados procedentes da cuba de moagem, tanto entre os pós de 
cobre como incorporados no compósito. Quando o grafeno está presente, a alumina micrométrica é 
maioritariamente distribuída entre os pós de cobre, sendo muito escassa no interior dos pós compósitos 
de Cu-Gra-PCA. Ambos os pós contêm nanopartículas de segunda fase distribuídas homogeneamente 
na matriz de cobre. Aparentemente, o principal desafio da dispersão eficiente do reforço de grafeno na 
matriz de metal é realizado, uma vez que não são visíveis aglomerados à escala micrométrica.  
Os resultados da espectroscopia Raman indicam claramente a presença de grafeno (Figuras 4.40 
e 4.41) na matriz de cobre, tanto em Cu-Gra-Seco e Cu-Gra-PCA. Tal como se verifica nos espetros 
Raman de todos os materiais de carbono [108], as características mais proeminentes do grafeno são os 
picos G (em torno de 1600 cm -1) e D (cerca de 1400 cm -1).  
 
Figura Error! No text of specified style in document..53 - Evolução dos espetros de 
Raman de pós Cu-Gra-Seco em função do tempo de moagem: (a) Gra -Seco, (b) Cu- 
Gra -Seco 1h, (c) Cu- Gra -Seco 2h, (d) Cu- Gra -Seco 4h, (e) Cu- Gra -Seco 8h e (f) 





Figura Error! No text of specified style in document..54 - Evolução dos espetros de 
Raman de pós Cu-Gra-PCA em função do tempo de moagem: (a) Gra-PCA, (b) Cu-
PCA-Seco 1h, (c) Cu-PCA-Seco 2h, (d) Cu-PCA-Seco 4h, (e) Cu-PCA-Seco 8h e (f) 
Cu-PCA-Seco 16h. 
 
A comparação do espectro Raman do grafeno com os espetros obtidos ao longo do tempo de 
moagem permite avaliar a extensão dos defeitos introduzidos pela moagem no grafeno, os quais são 
obviamente prejudiciais para o seu efeito de reforço. Verificou-se que, para o sistema Cu-Gra-PCA, os 
picos D e G mantém-se constantes a partir da 1 hora. Nos sistemas estudados tanto o ID/IG quanto o 
AD/AG (Figura 4.46) só aumentou com o tempo de moagem no sistema húmido. Para Cu-Gra-PCA, a 
ID/IG aumentou continuamente durante as primeiras 8 horas, indicando que as dimensões das folhas de 
grafeno diminuiram de forma constante. O AD/AG permaneceu aproximadamente constante até à 1 hora. 
Adicionalmente a 1 hora de moagem, o pico G alargou-se, que juntamente com o deslocamento de pico 
G para 1600 cm-1 tem sido relacionado com estádios iniciais de amorfização de carbono (Tuinstra, 1970). 
Para Cu-Gra-Seco tanto ID/IG como AD/AG mantêm-se praticamente constantes, significando que a rede 
cristalina não foi destruída. Entretanto, no Cu-Gra, o comportamento de amorfização retardada no 
sistema húmido pareceu ocorrer com o alargamento do pico G. A partir de 1h, o sistema Cu-Gra-PCA 
sofreu um aumento de valor em relação a ID/IG e AD/AG, sugerindo que uma maior quantidade de dano 




Figura Error! No text of specified style in document..55 - Relação ID/IG e AD/AG dos sistemas Cu-Gra-Seco 
e Cu-Gra-PCA. 
 
Informações adicionais foram obtidas pela variação da posição do pico D durante a moagem 
(Figura 4.43) [95]: a posição D foi mantida em aproximadamente constante a aproximadamente 1400 
cm-1. No entanto, durante a moagem húmida, a posição do pico D foi mantida, aproximadamente 
constante, apenas até a 1 hora de moagem, quando começou a deslocar-se para número de ondas mais 
baixo como resultado da descompactação. Com o aumento do tempo de moagem não se fizeram notar 
de modo visível alterações nos picos D e G (Figuras 4.43 e 4.44). 
 
 
Figura Error! No text of specified style in document..56 - Variação 
da posição do máximo do pico D nos sistemas Cu-Gra-Seco e Cu-Gra-





Figura Error! No text of specified style in document..57 – Variação 
da posição do máximo do pico G nos sistemas Cu-Gra-Seco e Cu-Gra-
PCA, ao longo do tempo de moagem. 
 
Em relação aos valores de microdureza, o sistema Cu-Gra-PCA apresentou valores superiores ao 
sistema Cu-Gra-Seco para todos os tempos de moagem (Figura 4.45). Até às 8 horas de moagem, a 
microdureza do sistema Cu-Gra-PCA aumentou de 200 ( 20) HV para 425 ( 30) HV.  Após este 
período, os valores de microdureza mantiveram-se praticamente inalterados, enquanto para o sistema 
Cu-Gra-Seco houve um aumento muito ligeiro de 130 ( 10) HV para 200 ( 40) HV entre 1 h e 8 h de 





Figura Error! No text of specified style in document..58 - Microdureza 
Vickers ao longo do tempo de moagem para os sistemas Cu-Gra-Seco e 
do Cu-Gra-PCA. 
 
4.6. Comparação dos sistemas estudados 
Os sistemas de pós compósitos com matriz de cobre e partículas de alótropo de carbono 
produzidos por MM foram comparados relativamente às suas características microestruturais e 
morfológicas, tamanho da cristalite do cobre, tamanho e distribuição das partículas de alótropo de 
carbono incorporadas, e alterações na cristalinidade do alótropo após moagem. Todos os sistemas 
obtidos foram também comparados quanto ao seu desempenho mecânico, através do valor de 
microdureza. 
Com o aumento do tempo de moagem desenvolve-se uma morfologia onde as partículas 
dendríticas de cobre tal-qual fornecido são deformadas e aplanadas pelas colisões esfera-pó-esfera. As 
novas superfícies lamelares criadas originam o aumento de tamanho de partícula por soldadura a frio 
nos estágios iniciais de moagem. Com a posterior deformação plástica e encruamento do pó dúctil, 
ocorre fratura, com considerável redução do tamanho de partícula relativamente à dimensão das 
dendrites iniciais. 
Verificou-se que a moagem com álcool isopropílico diminui o tempo necessário até ao início do 
estágio de fratura. Por outro lado, com o aumento do tempo de moagem diminuiu o tamanho médio de 
cristalite do Cu na matriz. Partículas de alumina de dimensão submicrométrica e micrométrica, 
provenientes da cuba de alumina, são incorporados na matriz de cobre para todos os tempos testados. 
Acima de 4 h de moagem, esta contaminação está presente em todos os sistemas em maior quantidade. 
Assim, os pós moídos desenvolvem microestrutura nanoestruturada, contendo nanopartículas de 
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carbono e de alumina homogeneamente distribuídas na matriz de cobre, especialmente para tempos de 
moagem elevados.  
 
O aumento do tempo de moagem resulta em amorfização parcial da fase de carbono 
(independentemente do alótropos em estudo) e na redução do seu tamanho. Verificou-se também um 
aumento da microdureza com o aumento dos tempos de moagem em todos os sistemas estudados. Este 
resultado sugere que os nanocompósitos produzidos apresentam uma ligação interfacial Cu/reforço 
suficientemente forte para assegurar transferência de carga eficiente [110]. 
A Figura 4.46 apresenta a evolução do tamanho da cristalite do cobre (Método Williamson-Hall) 
com o tempo de moagem para os compósitos de Cu-Seco e Cu-PCA. O tamanho da cristalite de 45 nm 
foi determinado para o cobre tal-qual fornecido. Como tendência geral conclui-se que o aumento do 
tempo de moagem conduz ao refinamento microestrutural nos sistemas estudados, com redução do 
tamanho médio de cristalite do cobre, com exceção do sistema Cu-G-Seco. Neste caso observou-se uma 
diminuição significativa do tamanho de cristalite, com exceção do sistema Cu-G-seco, entre as 8 e 16 h 
de moagem, sugerindo que a presença de grafite aumenta a cinética da moagem dos pós metálicos, 


































Figura Error! No text of specified style in document..59 - Evolução do tamanho da cristalite do cobre ao longo 
do tempo de moagem para os sistemas a) Cu-seco e Cu-PCA, b) Cu-G-seco e Cu-G-PCA, c) Cu-CNT-seco e Cu-





Como tendência geral, verifica-se que o aumento dos tempos de moagem conduziu ao 
refinamento estrutural (diminuição do tamanho de cristalite) em todos os sistemas estudados 
(adicionalmente ao processo de redução do tamanho total do pó). Verificou-se que a diminuição do 
tamanho da cristalite é similar para os três sistemas. O tamanho mínimo da cristalite do cobre nos 
compósitos produzidos variou entre 12,7 nm para o sistema Cu-Gra-PCA e 18,6 nm para Cu-G-PCA. A 
diminuição do tamanho da cristalite com o tempo de moagem deve-se provavelmente à inclusão dos 
agentes de reforço de carbono, que atuam como lubrificantes (à semelhança do álcool isopropílico), que 
reativa o efeito de impacto das esferas de moagem sobre os pós, e assim aumenta a eficiência da moagem 
[111]. Aparentemente, enquanto um agente lubrificante estiver presente no sistema para dificultar a 
soldadura a frio, a sua composição não é decisiva no que se refere ao dimensionamento da estrutura do 
sub-grão. O pequeno tamanho de cristalite de cobre atingido deve corresponder a um aumento de 





















Neste trabalho foram desenvolvidos compósitos de matriz de cobre reforçada com alótropos de 
carbono (grafite, nanotubos de carbono e grafeno) processados por moagem mecânica. Os compósitos 
resultantes foram caracterizados pelas técnicas de microsocopia eletrónica de varrimento, 
espectroscopia Raman, difração laser, difração de raios-X e microdureza. As conclusões tomadas pela 
interpretação dos resultados obtidos são apresentadas abaixo.  
A moagem mecânica com esferas de alta energia é uma técnica de fabricação adequada para a 
produção de compósitos de matriz de cobre reforçados com alótropos de carbono. 
Observou-se que, com o aumento do tempo de moagem, a estrutura dendrítica do cobre tal-qual 
fornecido sofreu deformação e aplanamento pelas colisões esfera-pó-esfera. As novas superfícies 
lamelares criadas causaram o aumento de tamanho de partícula e a soldadura a frio nos estágios iniciais 
de moagem. Com a posterior deformação plástica e encruamento do metal dúctil, ocorre fratura, com 
considerável redução do tamanho de partícula. 
O estágio de fratura ocorre para menor tempo de moagem quando utilizado álcool isopropílico 
como agente de controlo de processo. Como tendência geral, conclui-se que o aumento do tempo de 
moagem conduziu ao refinamento microestrutural nos sistemas estudados, com redução do tamanho 
médio de cristalite do cobre (com exceção do sistema Cu-G-Seco) entre as 8 e 16 h de moagem. Este 
resultado sugere que a presença de grafite aumenta a cinética da moagem dos pós metálicos, mesmo 
após o início do estágio de fratura. A diminuição do tamanho da cristalite com o tempo de moagem 
deve-se provavelmente à inclusão reforço de carbono, que atua como lubrificante (à semelhança do 
álcool isopropílico). Assim, espera-se que o efeito de impacto das esferas de moagem sobre os pós seja 
reativado, aumentando a eficiência da moagem. Essa diminuição do tamanho do cristalite proporciona 
uma resistência melhorada através do aumento de microtensões residuais nos domínios de subgrão do 
metal. 
O aumento do tempo de moagem resultou na amorfização da fase de carbono (independentemente 
do alótropo em estudo) e na redução do seu tamanho. Verificou-se também um aumento da microdureza 
com o aumento dos tempos de moagem em todos os sistemas estudados. Este resultado sugere que os 
nanocompósitos produzidos apresentam uma ligação interfacial Cu/reforço suficientemente forte para 
assegurar transferência de carga eficiente.   
Além do efeito lubrificante, espera-se que a incorporação de alótropos de carbono uniformemente 
distribuídos na matriz de cobre introduza um mecanismo de reforço adicional, atuando à escala 
nanométrica. Os resultados obtidos permitem estabelecer limites de processamento para os pós, 
reforçando que deve ser realizada uma seleção cuidadosa das condições de moagem e dos parâmetros 
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de processamento, a fim de não comprometer a razão de aspecto e a cristalinidade dos CNT por 
degradação mecânica excessiva.  
Como conclusão geral, os resultados alcançados indicam uma melhoria significativa das 
propriedades mecânicas nos sistemas à base de cobre desenvolvidos, através da ação combinada da 
diminuição do tamanho de cristalites de cobre e da introdução de reforço com alótropos de carbono. 
Assim, sugere-se que os sistemas estudados podem constituir uma contribuição para o desenvolvimento 
de materiais para aplicação na indústria aeronautica.  
Deste trabalho resultou até ao momento uma publicação, que incide no estudo do sistema 




















A utilidade dos compósitos produzidos para a indústria aeronáutica depende das suas 
possibilidades de desempenho estrutural bem como funcional. Assim, os resultados alcançados 
são encorajadores, mas a utilidade dos sistemas formulados depende de mais estudos, 
nomeadamente: 
 Das suas propriedades tribológicas, sugerindo-se a realização de ensaios de desgaste. 
 Das suas propriedades de transporte, nomeadamente da sua condutividade elétrica, 
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APÊNDICE 1 - Preparação Metalográfica  
Os pós de cobre tal-qual fornecido e os pós compósitos produzidos foram montados em resina e 
preparados metalograficamente, de forma a possibilitar a observação da seção reta por microscopia e 
também para facilitar a avaliação de microdureza.  
Procedeu-se à montagem dos pós em resina fenólica, utilizando uma prensa semiautomática (IPA 30, 
Remet).  As condições de prensagem foram 3 bar e 180 ºC, aplicadas durante 8 minutos.  
Após montagem, as amostras foram desbastadas e polidas automaticamente de acordo com um protocolo 
otimizado para o efeito, até um acabamento de 0,025 µm. (Tabela A.1).  
Tabela A.1 - Parâmetros e Características do processo de polimento. 
ETAPA DISCO ABRASIVO LUBRIFICANTE TEMPO FORÇA 
desbaste 
(lixas) 
1000 mesh carboneto de silício água 20 s 
muito 
ligeira 
1200 mesh carboneto de silício água 20 s 
muito 
ligeira 
4000 mesh carboneto de silício água 2 min ligeira 
polimento 
(panos) 
microcloth 1 m sintético 3 min ligeira 
microcloth 
0.25 m (suspensão OP-
AN) 












Figura A.Error! No text of specified style in document..60 – Fotografias dos instrumentos utilizados: a) 
Buehler Economet 5 two speed Grinder – Polisher e  
b) Buehler Economet 5 two speed Grinder – Polisher. 
 
